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Liste der Symbole und Abkürzungen
Symbole
α = thermischer Ausdehnungskoeffizient
δ = Korngrenzenbreite
ϕ = Winkel zwischen r und x-Achse
κ = Abschirmkonstante der Elektronenschale
λ = Wellenlänge
λ · L = Gerätekonstante
ν = Querkontraktionszahl
θ = Beugungswinkel
ρ = Dichte
σij = mechanische Spannung
σP = Passierspannung
Ω = Atomvolumen
ΩLS = Volumen einer Leerstelle
Ψ = Wellenfunktion
a = Gitterkonstante (kubisch)
ai = Basisvektor des Kristallgitters
A = Atomgewicht
b = Burgersvektor
B = Anzahl der eingehenden Liniensegmente
ci = Konzentration des Elements i
Cij = Element ij des Elastizitätstensors
d = Netzebenenabstand
Di = Diffusionskoeffizient
e = Einheitsvektor
e = elektrische Elementarladung
E = Energie
fu = Atomformamplitude des Atoms u in der Elementarzelle
(beschreibt die Stärke der Wechselwirkung zwischen Elektronenwelle und Atom)
F = Strukturamplitude
g = Beugungsvektor
gj = Basisvektor des reziproken Gitters
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G = Gitterfaktor
h, k, l = Indizierung des betrachteten Beugungsreflexes
Hi = Enthalpie
Ii = Intensität des Elements i
ji = Materialstrom
J = Gesamtmaterialstrom
k = Boltzmannkonstante
ki = Cliff-Lorimer-Faktor
k2 = Kopplungsfaktor
K0 = Wellenzahlvektor der einfallenden Elektronenwelle
K = Wellenzahlvektor der gebeugten Elektronenwelle
l = Segmentlänge
LK = Korngröße
m = Elektronenmasse
M = Fehler der einzelnen Segmentlängen
N = Anzahl der Atome in der Elementarzelle
N = Anzahl
p = Druck
q = Anzahl der gesuchten Parameter
Qeff = effektive Transportwärme
r = Abstand einer ZOLZ-Linien von einem willkürlich gewählten Ausgangspunkt
R = allgemeine Gaskonstante
r = Abstand der Linie vom Koordinatenursprung
S = Gütefunktion
T = Temperatur
TSN = Ta30Si18N52
U = Beschleunigungsspannung
V = Volumenanteil
V0 = Ausbreitungsgeschwindigkeit
zu, yu, zu = Koordinaten des Atoms u in der Elementarzelle
xV = Molenbruch der Leerstellen
xv,KG = Korngrenzen-Leerstellenkonzentration bei Zug
x0 = Leerstellenkonzentration ohne äußere Spannung
Z = Ordnungszahl
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1 Motivation
In der modernen Kommunikationstechnik spielt die Funkübertragung eine wichtige Rolle.
Durch die zunehmende Dichte von Funknetzen müssen Frequenzfilter engere Toleran-
zen einhalten, um eine Überschneidung der Frequenzbänder auszuschließen. Die häufig
eingesetzten Oberflächenwellenfilter müssen diese Qualitätsanforderung erfüllen. Die zu
filternden Frequenzen werden über metallische Fingerelektroden in das piezoelektrische
Substrat eingekoppelt. Dabei werden Oberflächenwellen (engl. Surface Acoustic Wave -
SAW) in den Piezoelektrika erzeugt. Sowohl die Eigenschaften des Substrats als auch die
der Fingerelektroden bestimmen die Übertragungsfrequenzen und deren Konstanz. Gefü-
geänderungen des Elektrodenmaterials können den Wirkungsgrad der SAW-Bauelemente
verringern und deren Frequenzverhalten derartig verändern, dass das Bauteil unbrauchbar
wird.
Ein bekannter Vorgang, der die Lebensdauer von SAW-Bauelementen begrenzt, ist die
Akustomigration [1]. Es handelt sich dabei um einen Materialtransport, der durch die
extrem schnellen Spannungs-Dehnungs-Wechselbelastungen im Elektrodenmaterial ver-
ursacht wird.
An dieser Stelle setzt die vorliegende Arbeit an. Es ist bekannt, dass Al-Ti-Legierungen
aufgrund ihres hohen Schmelzpunktes eine höhere Beständigkeit gegenüber Akustomigra-
tion besitzen als reine Al-Schichten [2,3].
Die Frage war, wie solche Al-Ti-Legierungen in dünnen Schichten hergestellt werden
können und wie es um ihre thermische Stabilität bestellt ist. Es wird erwartet, dass be-
reits ein Hinzulegieren geringer Titanmengen die Beständigkeit gegenüber Akustomigra-
tion erhöht, indem sich das Titan an Korngrenzen ausscheidet und damit die schnellen
Diffusionspfade verstopft [1]. Eine erhöhte Akustomigrations-Beständigkeit des Ti/Al-Sys-
tems führt zu einer erheblichen Kostenreduzierung auf Seiten der Bauteil-Hersteller, da
bestehende Produktionslinien nur leicht modifiziert werden müssen und nicht komplett
auf Cu-basierte Metallisierungen umgestellt werden müssen. Daher sind verbesserte Al-
basierte Metallisierungen (wie Ti/Al) nach wie vor von besonderem Interesse.
Ein anderer Weg zu höherer Beständigkeit gegenüber Migration ist der Übergang von
Al-basierten zu Cu-basierten Metallisierungen, wie er derzeit in der Halbleiterindustrie
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beschritten wird. Ähnlich wie dort sind auch für die SAW-Bauelemente Diffusionsbarrieren
notwendig, um die Oxidation des Kupfers an Luft bzw. chemische Reaktionen des Kupfers
mit dem Substrat zu vermeiden.
Zur Aufklärung morphologischer Veränderungen, von Änderungen der Konzentrations-
profile und von Phasenbildungen unter thermischer und akustischer Belastung wurde vor-
wiegend die analytische Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) eingesetzt. Sie ver-
eint die Möglichkeiten der elektronenmikroskopischen Abbildung mit Elektronenbeugung
und der chemischen Analyse durch Röntgen- und Elektronenenergieverlust-Spektroskopie
im Nanometerbereich.
Von großem Interesse ist die Frage, ob durch Messungen Indizien für den Zusammen-
hang zwischen mechanischer Spannung und der Herausbildung von Gefügeveränderungen
infolge Akustomigration gefunden werden können. Dies erfordert die Präzisionsbestim-
mung von Gitterkonstanten mit hoher lateraler Auflösung (ca. 50 nm). Auch hier bietet
die TEM mit der konvergenten Elektronenbeugung (engl. Convergent-Beam Electron Dif-
fraction - CBED) eine Chance zur Beantwortung dieser Frage. Die Qualifizierung der
CBED-Methode und ihre Anwendung zur Messung mechanischer Spannungen in Al- und
Cu-Metallisierungen auf piezoelektrischen Substraten, bildet den zweiten Schwerpunkt
dieser Arbeit.
Die Gliederung der Arbeit orientiert sich an den zwei genannten Schwerpunkten:
• Der Gefüge-, Phasen- und Elementanalyse von Ti/Al- und Cu-Schichten, einschließ-
lich Diffusionsbarrieren, sowie
• der Erarbeitung der CBED-Methode speziell für Al- und Cu-Metallisierungen und
Messung der mechanischen Spannungen von Metallisierungen auf piezoelektrischen
Substraten.
Nach einem Überblick über den Kenntnisstand zu diesen Schwerpunkten in der Fachli-
teratur werden die eingesetzten Analyseverfahren soweit beschrieben, wie es für das Ver-
ständnis der Messergebnisse erforderlich ist. Die Dokumentation der Messergebnisse und
ihre Diskussion bilden den Hauptteil der Arbeit. Sie wird abgeschlossen durch einige Über-
legungen zum Modell der akustomigrativen Schädigung und ihrem Zusammenhang mit
den dargestellten Messergebnissen.
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2 Stand der Forschung
Diese Arbeit ordnet sich ein, in eine Reihe von Untersuchungen zum Themengebiet Elektro-
und Akustomigration im IFW Dresden, die teilweise bereits abgeschlossen, teilweise aber
noch im Gange sind [4–8]. Obwohl keine Roadmap für die Metallisierungen für SAW-
Bauelemente bekannt ist, orientiert sich die Technologie der SAW-Elektroden stark an
den Entwicklungen der Mikroelektronik.
Da die Filtercharakteristik von der Geometrie der Fingerelektroden abhängt, können
die Abmessungen der Elektroden, anders als in der Mikroelektronik, nicht beliebig verklei-
nert werden. Die Massebelegung des piezoelektrischen Substrates durch neue, schwerere
Elektrodenwerkstoffe muss berücksichtigt werden, da hierdurch ebenfalls die Filtereigen-
schaften beeinflusst werden.
2.1 Oberflächenwellenfilter
2.1.1 Oberflächenwellen
Oberflächenwellenfilter nutzen den inversen piezoelektrischen Effekt zum Filtern von Fre-
quenzen. Dazu wird am elektrischen Eingang ein Frequenz-Gemisch eingespeist und es bil-
det sich ein durch die eingekoppelte HF-Spannung verursachtes, elektrisches Wechselfeld
zwischen den kammförmigen Fingerelektroden aus. Durch den inversen piezoelektrischen
Effekt kommt es zum Zusammenziehen und Ausdehnen des piezoelektrischen Substrates
im Oberflächenbereich und somit zur Anregung und Ausbreitung der Oberflächenwelle.
Die Anregungstiefe im piezoelektrischen Substrat ist dabei auf ca. 30 µm beschränkt. Die
so transformierten Frequenzen sind von der Anordnung und Breite der Elektroden sowie
deren Abstand zueinander abhängig. Durch die gegenüberliegenden Fingerelektroden wird
die Oberflächenwelle wieder in ein elektrisches HF-Signal zurücktransformiert (Abb. 2.1).
Je nachdem, ob und wie stark die SAW an den Enden des Bauteils (oder an speziellen
Reflektoren) zurückgeworfen wird, kommt es bei konstruktiver Interferenz zur Ausbildung
einer stehenden SAW, ohne Reflexion zu einer laufenden SAW.
8 2 Stand der Forschung
Abbildung 2.1: Funktionsprinzip eines SAW-Filters (nach [9])
Eine Darstellung der verschiedenen Anwendungsfelder für SAW-Bauteile wird bei Camp-
bell [10] gezeigt.
Die durchlaufende SAW führt zu einer zyklischen Teilchenverschiebung der Substrat-
Atome. Im einfachsten Fall kommt es dabei zur Anregung einer Rayleigh-Welle [11], wobei
sich die Teilchen auf einer elliptischen Bahn bewegen (Abb. 2.2).
Abbildung 2.2: Elliptische Teilchenverschiebung beim Durchlaufen einer Rayleigh-Welle (Am-
plitude um Faktor 104 - 105 überhöht) [12]
Infolge der lokalen Teilchenverschiebung bilden sich dynamische Spannungsfelder in den
Metallisierungsfingern aus. Gute Haftung zwischen Elektrodenmaterial und Substrat führt
zu verstärkten Spannungsfeldern [7]. Dies hat einen spannungsinduzierten Materialtrans-
port, genannt Akustomigration, innerhalb der Elektroden zur Folge.
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2.1.2 Substratmaterialien
Eingesetzt werden nur einkristalline piezoelektrische Substrate. Polykristalline Substrate
sind ungeeignet, da die unterschiedliche Orientierung der einzelnen Kristalle das Ausbil-
den eines nutzbaren gerichteten Oberflächenwellen-Effektes sowie die gleichförmige Aus-
breitung der Oberflächenwellen verhindert. Aufgrund ihrer polaren Struktur, die für den
piezoelektrischen Effekt verantwortlich ist, sind die Piezokristalle anisotrop in ihren pie-
zoelektrischen Eigenschaften. Dadurch sind Eigenschaften, wie Ausbreitungsgeschwindig-
keit und Kopplungsfaktor vom Schnittwinkel (relativ zu den Kristallachsen) abhängig.
Somit können diese durch entsprechendes Schneiden des Piezo-Einkristalls für die jeweili-
ge Anwendung eingestellt werden. Der Kopplungsfaktor k2 beschreibt den Wirkungsgrad
der Umwandlung eines Mikrowellensignals in eine Oberflächenwelle und somit die Einfü-
gungsdämpfung für eine bestimmte relative Bandbreite.
Vier piezoelektrische Substratmaterialien kommen hauptsächlich zum Einsatz:
• LiNbO3 und LiTaO3 besitzen einen großen Kopplungsfaktor, aber keinen stabilen
Temperaturkoeffizienten der Verzögerungszeit. Daher kommen sie hauptsächlich bei
Anwendungen mit einer großen relativen Bandbreite von 10 % zum Einsatz. Dies
sind Zwischenfrequenz-Filter für Fernsehapparate und Satelliten-Receiver.
• Quarz besitzt dagegen eine gute Temperaturstabilität seiner Ausbreitungseigen-
schaften und einen geringen Kopplungsfaktor. Damit lässt sich eine geringe Band-
breite realisieren. Verwendet werden SAW-Bauelemente mit Quarz-Substrat zur
Zwischenfrequenzfilterung in Mobiltelefonen und als Verzögerungsleitung für Radar-
Anwendungen.
• Das als Langasit (La3Ga5SiO14) bezeichnete Substratmaterial ist bis zu 900◦C stabil
und wird deshalb bei Hochtemperaturanwendungen (Mikrotransportsystemen und
Sensoren) eingesetzt.
In Tabelle 2.1 sind die Eigenschaften der verschiedenen piezoelektrischen Substrate
gegenübergestellt.
2.1.3 SAW-Metallisierungen
An die Metallisierungswerkstoffe werden folgende Anforderungen gestellt:
• gute Leitfähigkeit,
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Tabelle 2.1: Eigenschaften einiger piezoelektrischer Substrate [10,13]
Material Schnitt Ausbreitungs- Ausbreitungs- Kopplungs-
richtung geschwindigkeit v0 faktor k
2
in m/s in %
Quarz 42,75◦ rotY X 3158 0,1
37◦ rotY 90◦ rotX 5094 0,1
LiNbO3 Y Z 3488 4,1
41◦ rotY X 4750 15,8
128◦ rotY X 3980 5,5
LiTaO3 36
◦ rotY X 4220 6,6
Langasit (0◦, 26◦, 33◦)? - 2464 0,15
rotY = um y-Achse rotiert
?Eulerwinkel
• gute Strukturierbarkeit (scharfe Geometrien herstellbar, geringe Herstellungskosten,
gute Reproduzierbarkeit),
• Langzeitstabilität unter Einsatzbedingungen,
• gute Haftung auf dem Substrat und
• keine chemischen Reaktionen mit dem Substrat und den Umgebungsmedien.
Diese Anforderungen werden von Al- und Cu-basierten Metallisierungen erfüllt. Nach-
folgend werden die dazu in der Literatur beschriebenen Entwicklungen aufgezeigt.
2.1.3.1 Al-basierte Metallisierungen
Die bisher verwendeten aluminium-basierten Elektrodenwerkstoffe stoßen bei den gefor-
derten Leistungsdichten und Miniaturisierungsgraden immer öfter an ihre Leistungsgren-
zen. Um die Umstellung auf Cu-basierte Metallisierungen hinauszuzögern und damit Kos-
ten zu sparen, sind in der Vergangenheit viele verschiedene Al-basierte Materialsysteme
hinsichtlich ihrer Eignung als Metallisierung untersucht worden. Der ausfallverursachende
Materialtransport findet hauptsächlich entlang geeigneter Diffusionspfade, wie Korngren-
zen, Grenz- bzw. Oberflächen und Versetzungen, statt [4, 14].
Folgende Metallisierungssysteme erscheinen geeignet, Diffusion zu vermeiden bzw. zu
verringern:
1. einkristalline Metallisierungen ohne Korngrenzen [15–17]
2. amorphe Schichten [18,19]
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3. hochtexturierte Schichten mit eingeschränkten Korngrenzenbereichen [20–22]
4. spezielle binäre Werkstoffsysteme [23–28] und
5. ternäre Systeme [29–31].
Detaillierte Untersuchungen existieren zu folgenden binären Legierungen: Al-Cu [3, 14,
32–34], Al-Si [33], Al-Mg [14], Al-Ti [2, 3, 35], Al-Ge [2] und Al-Zn [33], sowie zu den
ternären Legierungen: Al-Cu-Si [32,33], Al-Mg-Cu [30], Al-Zr-Cu [30], Al-Sc-Cu [29] und
Al-Cu-Y [18].
Ebenso wurden zwei- bzw. mehrlagige Systeme auf ihre Eignung als SAW-Metallisierung
untersucht: Ti/Al [14,36–40] und Mg/Al [27]. Als Grund für die erhöhte Leistungsverträg-
lichkeit der oben angeführten Materialkombinationen wird der höhere Diffusionskoeffizient
des hinzugefügten Materials gegenüber dem Selbstdiffusionskoeffizienten von Aluminium
angesehen [24].
Eine Wärmebehandlung der Al-basierten Metallisierungen kann zu Legierungsbildungs-
reaktionen, wie z.B. zur Bildung intermetallischer Phasen zwischen Aluminium und den
zugegebenen Materialien führen [3,35]. Dadurch wird das getemperte Metallisierungssys-
tem gehärtet [2, 33,41,42].
Die folgenden Legierungen weisen in aufsteigender Reihenfolge eine im Vergleich zu rei-
nen Al-Schichten erhöhte Leistungsverträglichkeit gegenüber Akustomigration auf: Mg-Al,
Cu-Al und Ti-Al [7]. Aus diesem Grund wurden Ti/Al-Schichten bezüglich ihres Potenti-
als als neue SAW-Metallisierung näher untersucht. Um eine gute Haftung zum Substrat
zu gewährleisten, ist eine geeignete Haftvermittlerschicht erforderlich [43]. Die verwen-
dete Ti-Haftvermittlerschicht beeinflusst dabei die Textur der darauf abgeschiedenen Al-
Schicht [44].
Durch Bildung der Al3Ti-Phase in Ti/Al-Metallisierungen kann eine erhöhte Bestän-
digkeit gegenüber Akustomigration erreicht werden [45]. Ti-Al-Metallisierungen wurden
auch hinsichtlich ihres Widerstandes gegenüber Elektromigration und hinsichtlich Grenz-
flächenreaktionen zwischen den Al- und Ti-Schichten für Leiterbahnen erforscht [38,39,46].
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen an aluminium-basierten Elektroden
für Oberflächenwellenbauelemente zeigen, dass bei Belastung mit Oberflächenwellen Akus-
tomigration auftritt. Die Schädigung der Fingerelektroden äußert sich in der Bildung von
Löchern und Hügeln (engl. Voids und Hillocks) und im Ausräumen von Korngrenzen und
Korntripelpunkten [4,14,37,40]. Bei diesen Experimenten wurde die Intensität der Schädi-
gung unter anderem durch die Probentemperatur beeinflusst. Die Wärmebehandlung der
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Fingerelektroden ermöglicht es, diffusionsgesteuerte Prozesse frühzeitig und in kürzerem
Zeitrahmen ablaufen zu lassen und somit mögliche Ausfallmechanismen der Elektroden
für Oberflächenwellenbauelemente zu untersuchen, welche in der Anwendung auftreten
könnten [38,39]. Die Temperaturstabilität spielt auch in Hinblick auf die Anwendung von
SAW-Bauteilen als Temperatursensoren eine wichtige Rolle [47–49].
2.1.3.2 Cu-basierte Metallisierungen
Infolge der besseren elektrischen und thermischen Leitfähigkeit, des höheren Schmelzpunk-
tes (Tab. 2.2) und der erhöhten Leistungsverträglichkeit (im Vergleich zu Aluminium)
werden Cu-basierte Metallisierungen als Nachfolger für die Al-basierten Metallisierungen
angesehen [14].
Tabelle 2.2: Werkstoffeigenschaften der untersuchten Elemente [50]
Eigenschaften Aluminium Kupfer Titan
Ordnungszahl 13 29 22
rel. Atommasse 26,98 63,54 47,867
Dichte in kg ·m−3 2700 8930 4505
Schmelzpunkt in ◦C 660 1083 1670
E-Modul in GPa 68,67 122,6 111,8
Anisotropiefaktor 1,22 . . . 1,68 2,8 . . . 3,2 –
Gleitmodul in GPa 26,49 39,3 . . . 47,1 40,2
Poisson-Zahl 0,34 0,35 0,36
Streckgrenze Rp0,2 in MPa 9,81 . . . 24,5 35,2 . . . 78,5 180 . . . 390
spez. elektr. Widerstand µ · Ω ·m 2,65 1,724 49
therm. Leitfähigkeit W ·m−1 ·K−1 230 394 17,2
Kristallstruktur kfz kfz hex
Gitterkonstante in pm 404,95 361,47 295,08
Im Vergleich zu Aluminium besitzt Kupfer eine höhere Beständigkeit gegenüber Migra-
tion und erlaubt es daher, Bauteile mit wesentlich höheren Leistungen zu betreiben [51,52].
Die größere Massebelegung infolge der größeren Dichte des Cu (Tab. 2.2) muss dabei aber
berücksichtigt werden [53]. Bisherige Untersuchungen zu Cu-basierten Metallisierungen
für SAW-Bauelemente beweisen deren höhere Leistungsverträglichkeit im Vergleich zu
Al-basierte Schichten [4,14,40]. Aus diesem Grund werden Cu-basierten SAW-Metallisie-
rungen zukünftig in Leistungsbauelementen eingesetzt.
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2.1.3.3 Diffusionsbarrieren der Kupfer-Metallisierungen
Kupfer neigt zur Diffusion in die piezoelektrischen Substrate [54] und bildet keine dichte
Passivierungsschicht an Luft. Diffusionsbarrieren für Cu-basierte Metallisierungen sollen
daher die Sauerstoffdiffusion in die Funktionsschicht und die Cu-Diffusion ins Substrat
verhindern bzw. verlangsamen. Um die Diffusion entlang dieser Pfade zu vermeiden, bieten
sich Metallisierungen mit einem hohen Korngrenzendiffusionskoeffizienten an. Da dieser
proportional zum Schmelzpunkt ist, wurden hochschmelzende Werkstoffe hinsichtlich ihrer
Eignung als Diffusionsbarrieren untersucht [55,56].
Amorphe Werkstoffe sind als Diffusionsbarrieren geeignet, da keine Korngrenzen vor-
handen sind. Die Kristallisationstemperatur der amorphen Barrieresysteme muss ausrei-
chend hoch sein, um unter Einsatzbedingungen keine Kristallisation stattfinden zu lassen.
An die Werkstoffe der Diffusionsbarrieren für die Kupfertechnologie werden folgende
Anforderungen gestellt [1]:
• gute Haftung auf Cu-Schicht bzw. gute Haftvermittlung zwischen Cu und Substrat-
material,
• gute elektrische Leitfähigkeit,
• Fehlen schneller Diffusionspfade → gewährleistet z.B. durch amorphe Struktur,
• Langzeitstabilität unter thermischer und mechanischer Belastung,
• keine chemische Wechselwirkung mit Cu und
• keine signifikante Abschwächung der SAW
Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren Als besonders geeignet hat sich dabei das Cu/Ta-Si-N-Sys-
tem erwiesen (Abb. 2.3) [4,14,40]. Das Ta-Si-N besitzt eine ausreichend hohe Kristallisati-
onstemperatur [57]. Aus diesem Grund bleibt die amorphe Struktur bis zu Temperaturen
von 500◦C stabil.
Die hohe thermo-elektrische Stabilität von Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren mit unterschied-
lichem N-Gehalt wird von Hübner [59,60] beschrieben.
Speziell bei niedrigem N-Gehalt erfolgt der Abbau der Ta-Si-N-Barrieresysteme in fol-
genden Schritten [61]:
1. Ta-Atome mit schwacher chemischer Bindung diffundieren durch die Cu-Schicht zur
Oberfläche und bilden dort eine stabile Ta/Ta-Oxid-Schicht
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Abbildung 2.3: Darstellung der temperaturabhängigen Cu-Diffusionskoeffizienten verschiedener
Barrierewerkstoffe [58]
2. Bildung von Ta-Siliziden und -Nitriden, abhängig von der chemischen Zusammen-
setzung der Barriereschicht.
Mit steigendem N-Gehalt werden mehr und mehr Ta-Atome durch Bildung von Ta2N
und TaN chemisch gebunden. Somit kann kein Ta mehr zur Oberfläche diffundieren.
Wird ein N-Gehalt, nahe der maximalen N-Löslichkeit (≥ 40 at-%), verwendet, bleibt
das Ta-Si-N-Barrieresystem selbst nach 1h bei 1100◦C amorph. Die darin enthaltenen
überschüssigen N-Atome stören die Bindungsstruktur der Ta-Si-, der Ta-N- und der Si-N-
Phase [57].
Nach Cabral et al. [62], Grill et al. [63] und Hara et al. [64] sind die Eigenschaften
der Diffusionsbarriere des Ta-Si-N-Systems stark abhängig von deren Zusammensetzung.
Cabral et al. [62] geben den optimalen Bereich zwischen 20–25 at-% Ta, 20–45 at-% Si
und 35–60 at-% N an.
Eine hohe Stabilität weisen amorphe Diffusionsbarrieren der Zusammensetzung Ta30Si18N52
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auf [61,65] (in der weiteren Arbeit als TSN bezeichnet). Aufgrund dieser hohen Stabilität
wurden Schichten dieser Zusammensetzung als Diffusionsbarrieren innerhalb der unter-
suchten TSN/Cu/TSN-Metallisierungen verwendet [60, 66, 67]. AES-Messungen zeigen,
dass nach einer fünfstündigen Temperung bei 400◦C keine Interdiffusion von Sauerstoff in
das Kupfer bzw. von Kupfer in das Substrat auftritt [68].
2.1.4 SAW-Teststruktur
Zum Testen der Lebensdauer und der Leistungsbeständigkeit der SAW-Metallisierungen
wurde eine spezielle Teststruktur verwendet [4, 69]. Ihr Aufbau ist in Abbildung 2.4 dar-
gestellt.
Abbildung 2.4: Darstellung der SAW-Teststruktur [69]
Die blau dargestellten Bereiche bestehen aus einer Ti/Al-Metallisierung, wohingegen
die roten Gebiete aus TSN/Cu/TSN zusammengesetzt sind. In der Mitte der Teststruk-
tur befindet sich der schwarz eingefärbte Sender für die Oberflächenwellen. Er sendet diese
nach beiden Seiten der Teststruktur aus. Die Oberflächenwellen passieren dabei die bei-
den Widerstandsstreifen, mit deren Hilfe Veränderungen der elektrischen Eigenschaften
während der Belastung untersucht werden. Die Widerstandsstreifen liegen nah beieinan-
der, um die gleiche akustische Belastung zu gewährleisten. Die beiden Widerstandsstreifen
rechts und links vom Sender haben einen unterschiedlichen Abstand von diesem, um eine
ungleiche Verteilung der Lasten zu erkennen. Die beiden Testwandler rechts und links
dienen zur Messung der akustischen Änderungen während der Belastung. Ihre akustische
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Apertur, die Breite der SAW-Elektrode, ist kleiner als die des Senders, um eine gleich-
mäßige Belastung der Testwandler über die gesamte Fingerbreite zu gewährleisten. Die
beiden Metallflächen vor den Testwandlern dienen dazu, stehende Wellen mit Hilfe des
dadurch entstehenden Schädigungsmusters zu erkennen.
Diese Teststruktur erlaubt das Belasten von zwei Metallisierungssystemen bei gleicher
Arbeitstemperatur [70]. Ein weiterer Vorteil ist die räumliche Nähe der beiden Wider-
standsstreifen, so dass durch Zielpräparation mit fokussiertem Ionenstrahl (engl. Focused
Ion Beam, FIB) (Kap. 3.1.4.2 auf Seite 50) beide Materialsysteme nebeneinander her-
auspräpariert werden können. Somit können die beiden Elektrodenmaterialien im TEM
direkt miteinander verglichen werden.
Mit laufenden SAW-Wellen werden die beiden Metallisierungssysteme gleichmäßig be-
lastet. Ihre Lage bezüglich des Senders hat keinen Einfluss. Die Schädigung des Senders
überlagert sich nicht mit den Schädigungen der Elektroden, da Sender und Elektroden
voneinander funktionell entkoppelt sind.
2.1.5 Belastungmodi
2.1.5.1 Thermische Belastung
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen an thermisch belasteten
SAW-Metallisierungen sollen zeigen, wie sich die Metallisierungen bei höheren Tempera-
turen (400◦–500◦C) verhalten. Die durchgeführte Wärmebehandlung der Fingerelektroden
ermöglicht es, diffusionsgesteuerte Prozesse frühzeitig zu erkennen und in kürzerem Zeit-
rahmen ablaufen zu lassen und somit anwendungsrelevante Ausfallmechanismen der SAW-
Bauelemente zu untersuchen. Die Untersuchungen an getemperten Ti/Al-Mehrfachschich-
ten sollten die Frage beantworten, ob dieses Metallisierungssystem für die Anwendung in
SAW-Temperatursensoren geeignet ist [38, 39]. Bei den TSN/Cu/TSN-Metallisierungen
wurde die Temperaturstabilität der TSN-Diffusionsbarriereschichten untersucht, um de-
ren Funktion bei erhöhten Temperaturen zu gewährleisten.
2.1.5.2 Akustische Belastung
Neben den thermischen Belastungen wurden Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Schichten akus-
tisch belastet, d.h. sie wurden laufenden SAW-Wellen ausgesetzt. Damit konnten die Schä-
digungsmuster, die durch Akustomigration entstehen, untersucht werden. Verglichen wur-
den die beiden Metallisierungssysteme Ti/Al und TSN/Cu/TSN hinsichtlich ihrer maxi-
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mal ertragenen Leistung oder Zeit1.
In der Literatur finden sich sehr wenige Beiträge hinsichtlich eines Modells der Akusto-
migration. Von Eberl wird ein Modell vorgestellt, bei dem der spannungsbedingte Materi-
altransport durch einen Versetzungsaufstau an Korngrenzen verursacht wird [53]. Die Ver-
setzungen schwingen dabei unter SAW-Anregung entlang der <111>-Gleitebenen. Durch
einen Spannungsgradienten in Normalenrichtung führt die Nettobewegung der Verset-
zungssegmente zu einem Aufstau an den Korngrenzen. Die damit verbundene Spannungs-
konzentration an den Korngrenzen wird durch Korngrenzendiffusion abgebaut. Die Be-
lastungsbedingungen weichen von denen in dieser Arbeit ab, da die Al-Schichten nur mit
Scherung parallel zur Oberfläche beansprucht wurden.
1durchgeführt von Dr. Marcela Pekarč́ıková, IFW Dresden und dokumentiert in [4]
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2.2 Materialtransport durch Diffusion
Als Diffusion wird ein durch thermische Fluktuation bedingter Platzwechselvorgang von
Atomen bezeichnet. Dieser Platzwechselvorgang tritt umso häufiger auf, je höher die Tem-
peratur ist, er wird also thermisch aktiviert. Handelt es sich bei dem diffundierenden Teil-
chen um ein gittereigenes Atom spricht man von Selbstdiffusion, bei einem gitterfremden
von Fremddiffusion [71]. Die Diffusion kann in kristallinen Materialien über verschiedene
Wege stattfinden. Nach ihren Pfaden werden folgende Diffusionsarten unterschieden (Abb.
2.5):
1. Korngrenzendiffusion,
2. Oberflächendiffusion,
3. Versetzungsdiffusion und
4. Volumendiffusion.
Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Temperaturabhängigkeit von Diffusionskoeffizien-
ten für verschiedene Diffusionspfade (nach [72], zitiert in [6])
Daraus ist ersichtlich, dass die Aktivierungsenergie für Volumendiffusion am größten
und für Oberflächendiffusion am geringsten ist.
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Korngrenzendiffusion
Um Versetzungen und Korngrenzen ist das Gitter gestört und es besitzt demzufolge dort
eine größere freie Enthalpie [73]. Dadurch ist die Bildungs- und Wanderungsenergie für
Leerstellen und damit die Aktivierungsenergie für Diffusion geringer. Aufgrund der expo-
nentiellen Abhängigkeit des Diffusionskoeffizienten von der Aktivierungsenergie bezeich-
net man diese Art der Diffusion auch als Kurzschlussdiffusion. Korngrenzendiffusion findet
bereits bei niedrigen Temperaturen und einem genügend hohen Korngrenzenanteil statt
(Abb. 2.5).
Mögliche Divergenzen im Materialstrom entlang der Leiterbahn werden verursacht durch
lokale Variation der Temperatur, der Korngröße, der Zusammensetzung der Leiterbahn
oder der Haftung auf dem Substrat [74]. Geometrische Ursachen der Divergenz sind beson-
ders Tripelpunkte, lokale Variationen der Korngröße oder Einschnürungen infolge gebil-
deter Löcher und/oder Hügel. Divergenzen im Materialfluss an Korntripelpunkten liefern
einen wesentlichen Beitrag zur Akustomigration [4]. Für Materialflüsse die an Korntripel-
punkten aufeinander treffen, kann folgendes Modell benutzt werden (Abb. 2.6).
Abbildung 2.6: Schema der verschiedenen Materialströme an einem Korntripelpunkt [74]
Gemäß Abbildung 2.6 gilt für die drei unterschiedlichen Materialströme j1, j2 und j3
entlang der Korngrenzen [74]:
j1 + j2 + j3 ∼ J ·
(
DKG1 · cos θ1 −DKG2 · cos θ2 −DKG3 · cos θ3.
)
(2.1)
Neben unterschiedlichen Winkeln θi sind die Unterschiede in den Diffusionskoeffizienten
DKGi der aufeinandertreffenden Korngrenzen infolge unterschiedlicher Orientierung der
Kristalle zu beachten (Abb. 2.7).
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Abbildung 2.7: Abhängigkeit des Korngrenzendiffusionskoeffizienten vom Korngrenzenkippwin-
kel [75]
Oberflächendiffusion
Die Oberflächendiffusion stellt eine Abwandlung der Korngrenzendiffusion ohne zweiten
benachbarten Kristallit dar. Die Aktivierungsenergie für die Oberflächendiffusion wird
hauptsächlich durch die Orientierung der Oberfläche bestimmt. Der Diffusionskoeffizient
ist größer als der für die Korngrenzendiffusion (Abb. 2.5).
Volumendiffusion
Bei der Volumendiffusion bewegen sich die diffundierenden Teilchen infolge Platzwech-
selmechanismen durch den Kristall hindurch. Volumendiffusion besitzt im Vergleich zu
den anderen Diffusionsarten die größte Aktivierungsenergie und liefert deshalb erst bei
höheren Temperaturen einen wesentlichen Beitrag zum Materialtransport (Abb. 2.5).
Da Korngrenzendiffusion und Versetzungsdiffusion die hauptsächlichen Diffusionsme-
chanismen in polykristallinen Materialien bei niedrigen Temperaturen sind, überlagern
sich diese beiden Mechanismen. Eine Abschätzung kann über die jeweiligen Volumenan-
teile erfolgen. Für den Volumenanteil der Korngrenzen VV, KG gilt:
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VV, KG =
δ
LK
(2.2)
Mit δ als Korngrenzenbreite und LK als Korngröße.
Der Volumenanteil der Versetzungen ist proportional zur Versetzungsdichte ρV ers. Nach
der Formel für die Passierspannung σP = (0, 1 . . . 1) ·G ·b ·
√
ρV ers ist die Versetzungsdichte
proportional zum Quadrat der vorherrschenden mechanischen Spannung: ρV ers ∼ σ2 (G
hier als Schubmodul, b als Burgersvektor). Damit ergibt sich für den Volumenanteil der
Versetzungen: VV, V ers = (0, 1 . . . 1) · σ2.
Unter der Annahme, dass sich die drei bestimmenden Diffusionsarten nicht gegenseitig
beeinflussen, lässt sich der effektive Diffusionskoeffizient Deff aus den einzelnen Diffusi-
onskoeffizienten zusammensetzen [73]:
Deff = DV ol ·
(
1 +
δ
LK
· DKG
DV ol
+ (0, 1 . . . 1) · σ2 · DV ers
DV ol
)
. (2.3)
Dabei stellen DKG den Korngrenzen-, DV ol den Volumen- und DV ers den Versetzungs-
diffusionskoeffizienten dar. Beachtet werden muss dabei die unterschiedliche Temperatu-
rabhängigkeit der einzelnen Diffusionskoeffizienten. Der effektive Diffusionskoeffizient ist
abhängig von der Korngröße und der anliegenden mechanischen Spannung. Der Verset-
zungsanteil ist erst bei hohen Versetzungsdichten von Bedeutung, da ihr wirksamer Quer-
schnitt gering ist. Eine hohe Versetzungsdichte kann bei ungetemperten dünnen Schichten
angenommen werden.
Diffusion bei überlagerten äußeren Feldern
In den untersuchten dünnen Schichten kann von Spannungen infolge der unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten und der unterschiedlichen elastischen Konstanten
der einzelnen Schichtwerkstoffe ausgegangen werden. Daher scheint eine Behandlung der
Abhängigkeit der Diffusion von äußeren mechanischen Spannungen notwendig.
Die Wirkung einer äußeren Spannung wird hauptsächlich durch den Einfluss eines Gra-
dienten des chemischen Potentials auf die Leerstellen-Diffusion hervorgerufen. Der Poten-
tialgradient wird durch äußere Spannungen hervorgerufen.
Durch einen äußeren Druck p verändert sich die Leerstellen-Konzentration xV nach
Vollertsen et al. [73] wie folgt:
xV = x
0 · exp
(
−p · ΩLS
k · T
)
≈ x0 ·
(
1− p · ΩLS
k · T
)
(2.4)
unter der Annahme p · ΩLS  k · T . Der Term p · ΩLS entspricht dabei einer Zusatzar-
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beit, ΩLS dem Volumen einer Leerstelle und x
0 der Leerstellenkonzentration ohne äußeren
Druck.
Bei einem äußeren Druck ist diese Zusatzarbeit positiv und damit die Leerstellenbil-
dung erschwert bzw. das chemische Potential erhöht. Dies bewirkt ein Absinken der im
Gleichgewicht befindliche Leerstellen-Anzahl. Bei Zugbelastung wird hingegen die Anzahl
der Leerstellen erhöht [73].
Aufgrund der geringen Stromdichten und der hochfrequenten Wechselspannung liefert
in den untersuchten SAW-Metallisierungen Elektrotransport keinen maßgeblichen Beitrag
zum Materialtransport.
Der zweite mögliche drift-verursachende Mechanismus, der Thermotransport beschreibt
den Einfluss eines Temperaturgradienten ∇T/T entlang der Probe auf den Materialtrans-
port wie folgt [74] (F als treibende Kraft):
F = −Qeff ·
∇T
T
. (2.5)
Atomistisch gesehen werden am heißen Ende der Leiterbahn ständig Leerstellen erzeugt
und am kalten Ende deponiert. Die Bildungsenergie der Leerstellen liefert also einen Bei-
trag zur effektiven Transportwärme Qeff . Weitere Beiträge kommen vom ”
Wind“ der hei-
ßen Phononen und Elektronen, die bei ihrer Streuung dem diffundierenden Atom einen
Zusatzimpuls übertragen.
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2.3 Mechanische Spannungen in dünnen Schichten
In dünnen Schichten treten bei der Herstellung und bei Temperaturwechsel Spannungen
von bis zu 109 Pa auf. Diese inneren Spannungen können die physikalischen Eigenschaften
der dünnen Schichten beeinflussen.
Zusätzlich können dünne Schichten eine hohe Defektdichte aufweisen. Epiktaktische
Metalleinkristallschichten können eine Versetzungsdichte von bis zu 1016 m−2 besitzen [76].
Der Einbau von Versetzungen führt zu einer Formänderung des Kristalls, wobei das Gitter
verzerrt wird.
Folgende Spannungen können in dünnen Schichten auftreten:
a) Thermische Spannungen werden verursacht durch unterschiedliche Ausdehnungskoef-
fizienten des Substrates (αSubstrat) und der darauf aufgebrachten Schichten (αSchicht). Die
thermischen Spannungen sind ausschlaggebend, wenn alle anderen, intrinsischen Span-
nungen klein sind [76]. Die entsprechenden Dehnungen εtherm lassen sich nach folgender
Formel berechnen:
εtherm =
∫ T1
T0
(αSubstrat − αSchicht) dT. (2.6)
b) Intrinsische Spannungen bezeichnen die Vielzahl von Spannungen, die nicht durch
Temperaturänderung verursacht sind. Nach [76] sollten sie besser als
”
Herstellungsspan-
nungen“ bezeichnet werden. Die intrinsischen Spannungen sind abhängig von vielen exter-
nen Parametern, wie: Schichtmaterial, -struktur, -dicke, Substratmaterial, Umgebungs-
temperatur, Herstellungsart, -rate, und -temperatur. Zu den intrinsischen Spannungen
werden auch Wachstumsspannungen gezählt, welche bei dünnen, diskontinuierlichen Schichten
entstehen können durch das Zusammenwachsen der einzelnen Adatom-Inseln. In dicken,
kontinuierlichen polykristallinen Schichten verursachen Korngrenzen und ihre Verände-
rungen lokale Spannungen [76].
c) Weitere Ursachen für Spannungen in dünnen Schichten können Volumenänderun-
gen durch Phasen- und polymorphe Umwandlungen sein. Zusätzlich können Bedeckungs-
schichten, wie z.B. Oxidschichten, mechanische Spannungen verursachen. Das Eindiffun-
dieren von Verunreinigungen in Korngrenzen kann temperaturabhängige Druckspannun-
gen in der Schicht erzeugen [77].
In dünnen Schichten ist aufgrund ihrer Abmessungen die Annahme eines zweiachsigen
Spannungszustandes erlaubt. Aus dem zweiachsigen Spannungszustand lassen sich weitere
Annahmen ableiten:
1. alle Spannungen wirken in Richtungen parallel zur Schichtebene (xy-Ebene)
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2. alle Spannungskomponenten senkrecht dazu sind Null (σzz = τzx = τzy = 0)
3. die Dehnungen in der Schichtebene sind isotrop (εxx = εyy y εxy = 0).
Geringe Schichtdicken und das Vorhandensein von Grenzflächen zum Substrat und mög-
licher Bedeckungsschichten schränken die Beweglichkeit für Versetzungen stark ein. Dies
ist nach [78–82] ein Grund für die wesentlich höhere Festigkeit von dünnen Schichten im
Vergleich zu massiven Proben.
2.4 Spannungssimulationen
Die Größenordnung der in den SAW-Metallisierungen auftretenden Spannungen, wurde
mittels Partialwellen-Analysen und FEM-Simulationen abgeschätzt. Die dabei ermittelten
mechanischen Spannungen liegen unterhalb der Fließgrenzen für Al und Cu.
Statischer Spannungszustand
Numerische Spannungssimulationen (Partialwellen-Analysen) für die Al- und Cu-Metalli-
sierungen zeigen, dass die Komponente σ11 größer ist als σ22 [69]. Alle anderen Span-
nungskomponenten sind vernachlässigbar. Berücksichtigt wurden dabei nur die SAW-
Spannungen im Maximum der SAW-Amplitude. Die mechanischen Spannungen wurden
mittels partieller Wellenanalyse für folgende Metallisierungen berechnet: Substrat/10 nm
Ti/340 nm Al und Substrat/50 nm Ti/250 nm Cu/50 nm Ta. In Abbildung 2.8 ist die
Höhe der Spannungskomponenten σ11 und σ22 über dem Schichtquerschnitt dargestellt.
Innerhalb der Al- und Cu-Metallisierung ist ein geringer Gradient in den Spannungskom-
ponenten σ11 und σ22 zu erkennen.
Weitere Spannungssimulationen wurden an scherwellenbelasteten SAW-Bauelementen
durchgeführt [83]. Die dabei ermittelten Werte der Spannungskomponente τxy von 35 MPa
bei 10 mW eingekoppelter Leistung werden von anderen Autoren [84,85] bestätigt.
Dynamischer Spannungszustand
Im Folgenden sind die Ergebnisse einer Finite-Elemente-Simulation der zweidimensionalen
Spannungsverteilung dargestellt2. Die Struktur der SAW und die Eigenschaften der Ma-
terialien wurden dabei vollständig berücksichtigt. Die Breite der Metallisierungsstreifen
wurden mit λ/4 (λ=Wellenlänge der SAW) angenommen.
2durchgeführt von Dr. Alexander Darinsky, IFW Dresden 2005
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Abbildung 2.8: Auftragung der Spannungskomponten σ11 und σ22 der Al- und Cu-Metallisie-
rungen über dem Schichtquerschnitt [69]
Simuliert wurde eine Ti/Al/Ti/Al- (40 nm Ti / 180 nm Al / 40 nm Ti / 180 nm Al) und
eine TSN/Cu/TSN-Metallisierung (50 nm TSN / 250 nm Cu / 50 nm TSN). Die Span-
nungsverteilungen sind in Einheiten C44 · SAW-Amplitude / Wellenlänge angegeben. Die
Farbskala in Abbildung 2.9 und 2.10 stellt die unterschiedliche Größe der Spannungskom-
ponente in SAW-Ausbreitungsrichtung σxx dar. Beide Metallisierungsquerschnitte sind
überhöht dargestellt. Beide Abbildungen zeigen Ausschnitte aus der veränderlichen Span-
nungsverteilung in den Metallisierungen beim Durchlaufen der SAW für die Phasenlagen
0 und 3 π/4. Die Verteilungen bei anderen Phasenlagen sind nicht dargestellt.
Es ergibt sich eine unterschiedliche Spannungsverteilung im Al und Cu. Die Stärke
der Spannungsgradienten hängt dabei von der Phasenlage der SAW ab. Die Gradienten
wechseln dabei zwischen Druck- und Zugbelastung.
Das Ti/Al/Ti/Al-Mehrfachschichtsystem zeigt den stärksten Spannungsgradienten an
der Außenkante der Metallisierung in Höhe der Grenzfläche Ti/Al-Haftvermittlerschicht
und an der Außenkante in Höhe der Ti-Zwischenschicht. Ein weiterer, schwacher Span-
nungsgradient stellt sich an der inneren Grenzflächen Ti-Haftvermittlerschicht/Al auf-
grund der unterschiedlichen elastischen Eigenschaften ein (Abb. 2.9 a). Zusätzlich treten
Scherspannungen und Spannungen in Normalenrichtung an den äußeren Rändern der Me-
tallisierung auf.
Die TSN/Cu/TSN-Metallisierung weist einen starken Gradient der mechanischen Span-
nungen an den äußeren Kanten zwischen Cu und unterer TSN-Barrriere auf. Ein zusätz-
licher Gradient stellt sich an der seitlichen Grenzfläche Cu/TSN ein (Abb. 2.10).
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a) b)
Abbildung 2.9: Darstellung der Verteilung der Spannungskomponente σxx über den Querschnitt
einer Ti/Al/Ti/Al-Metallisierung bei (a) SAW-Phasenlage 0 und (b) Phasenlage
3 π/4 (x, z = λ/4)
a) b)
Abbildung 2.10: Darstellung der Verteilung der Spannungskomponente σxx über den Quer-
schnitt einer TSN/Cu/TSN-Metallisierung bei (a) SAW-Phasenlage 0 und (b)
Phasenlage π/4 (x, z = λ/4)
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3 Angewandte Methoden
3.1 Analytische TEM
Zu den Methoden der analytischen TEM gehören folgende:
1. Elektronenbeugung liefert Informationen über Kristallstruktur und Strukturfakto-
ren
2. Spektroskopische Methoden liefern durch unelastische Streuung der Strahlelektronen
Aufschluss über die Art der streuenden Atome.
Die spektroskopischen Methoden, energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDXS) und
Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS), erlauben die ortsaufgelöste elementspezi-
fische Analyse.
Zuerst soll auf den Aufbau des Gerätes und seine Möglichkeiten eingegangen werden.
Danach werden die Methoden der analytischen TEM dargestellt. Die in dieser Arbeit vor-
gestellten Untersuchungen, wurden am Tecnai F30, einem 300kV-Gerät der Firma FEI,
durchgeführt.
3.1.1 Kontrastmechanismen bei Abbildung
Der Aufbau eines TEM sei anhand von Abbildung 3.1) skizziert.
Die Elektronenquelle besteht aus Kathode, Anode und Steuerelektroden. Im moder-
nen TEM kommt hauptsächlich die geheizte Feldemissionskathode (engl. Field Emission
Gun, FEG) zum Einsatz. An der Kathodenspitze liegt ein starkes elektrisches Feld von
> 109 V/m an. Aufgrund dieses hohen Feldes wird die Potentialbarriere zwischen Vaku-
um und Festkörper (Spitze) derart verändert, dass Elektronen diese Barriere durchtunneln
können. Vorteile der Feldemissionsquellen sind der hohe Richtstrahlwert und die geringe
Energiebreite ∆U von rund 0,5 eV [87]. Die für eine Abbildung notwendige Fokussierung
des Elektronenstahls geschieht durch rotationssymmetrische elektromagnetische Spulen.
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Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau eines TEM [86] mit den beiden Strahlengängen für (a)
Hellfeldabbildung und (b) Feinbereichsbeugung
Die Wirkung dieser Linsen beruht auf der Lorentzkraft von magnetischen Feldern auf be-
wegte Ladungen. Die Brennweite dieser elektromagnetischen Linsen wird durch Variieren
des Spulenstroms und des damit hervorgerufenen magnetischen Linsenfeldes verändert.
Der Kondensor sorgt für eine geeignete Beleuchtung der Probe. Die Bestrahlungsapertur
der einfallenden Elektronen kann durch unterschiedliches Anregen der Kondensorspule
sowie durch Variieren der Kondensorblenden verändert werden. Die Objektivlinse erzeugt
anschließend ein vergrößertes Zwischenbild des Objektes. Durch weitere Linsen und das
Projektiv wird dieses Zwischenbild in die Endbildebene vergrößert abgebildet (Abb. 3.1 a).
Bei Beugung werden die Spulenströme im Projektiv so verändert, dass das in der bildsei-
tigen Brennebene des Objektivs entstehende Beugungsmuster in der Endbildebene darge-
stellt wird (Abb. 3.1 b).
Eine Voraussetzung für eine Abbildung im TEM ist die Elektronentransparenz der Pro-
be. Die geringen erforderlichen Probendicken, von 50–300 nm, sind nur durch spezielle
Präparationstechniken herstellbar (Kap. 3.1.4).
Die beiden wichtigsten Kontrastarten zur Beschreibung der elektronenmikroskopischen
Bilder werden im Folgenden dargestellt.
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1.) Der Streuabsorptionskontrast wird verursacht durch unelastische und elastische
Streuprozesse der eingestrahlten Elektronen. Die stark abgelenkten Elektronen werden
durch eine Blende (
”
Kontrastblende“) aus dem Strahlengang entfernt und tragen nicht
zur Bildhelligkeit bei. Streuabsorptionskontrast tritt bei kristallinen und amorphen Ob-
jekten auf. Wie stark die Elektronen abgelenkt bzw. abgebremst werden, hängt von
• der Massendicke ρ · t,
• der Beschleunigungsspannung ab.
Wobei ρ die Dichte und t die Probendicke darstellen. Mit dem Streuabsorptionskontrast
lassen sich beispielsweise die in Abbildung 3.2 gezeigten Helligkeitsunterschiede zwischen
dem LiNbO3-Substrat, den Cu-Körnern und den TSN-Diffusionsbarriereschichten erklä-
ren, da sich diese beiden Bereiche hinsichtlich ihrer Ordnungszahl unterscheiden.
Abbildung 3.2: TEM-Hellfeldaufnahme eines Hügels im TSN/Cu/TSN-System
2.) Bei kristallinen Objekten ist zusätzlich ein Beugungskonstrast zu berücksichtigen. In
polykristallinen Gefügen streuen Kristallite, deren Netzebenen mit der Richtung der ein-
fallenden Elektronen die Bragg-Bedingung erfüllen, besonders viel Intensität (Beugungs-
maxima). Auch hier wird dieser gestreute Anteil durch die oben erwähnte Kontrastblende
aus dem Strahlengang entfernt. Kristallite in dieser
”
Bragg-Lage“ erscheinen im Bild dun-
kel (Cu-Körnern in Abb. 3.2). Die Orientierungsabhängigkeit dieses Kontrastes ermöglicht
die Unterscheidung vom Streuabsorptionskontrast: Beim Kippen des Objektes geraten an-
dere Kristallite in Bragg-Lage, d.h. die Kontraste im polykristallinen Gefüge ändern sich.
Beim Übergang von der beschriebenen
”
Hellfeldabbildung“ zur
”
Dunkelfeldabbildung“
werden die wenig gestreuten Elektronen von der Blende ausgesondert und die stärker ge-
streuten passieren. Dies wird durch Verschieben der Kontrastblende oder durch Kippen
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des Elektronenstrahls erreicht.
3.) Bei sehr dünnen Objekten überwiegen die Kontraste aufgrund der Phasenverschie-
bungen die Streuverluste, die Elektronen im Objekt erfahren (Phasenkontrast). Im vor-
liegenden Fall waren die Objekte so dick, dass der Phasenkontrast eine untergeordnete
Rolle spielt.
Bei der vorgestellten konventionellen TEM wird die gesamte Bildfläche simultan be-
leuchtet und abgebildet (sog. Ruhebildmikroskopie). Bei der Raster-Transmissionselek-
tronenmikroskopie (engl. Scanning Transmission Electron Microscopy, STEM) wird die
Elektronensonde punktweise über das Objekt gerastert. Dafür wird mit der Feldemissions-
kathode, der Kondensorlinse und einem Teil des Objektivfeldes (“Vorfeld“) eine Elektro-
nensonde mit einem Durchmesser von 0,2–1 nm erzeugt und mittels Ablenkspulen über
die Probe bewegt.
Ein konzentrisch um die elektronenoptische Achse angeordneter Weitwinkel-Dunkel-
feld-Ring-Detektor (engl. High-angle annular-dark-field, HAADF) erlaubt den Nachweis
hauptsächlich der elastisch gestreuten Elektronen (Abb. 3.3).
Abbildung 3.3: Schema des HAADF-Detektors (nach [88])
Die Signal-Intensität des HAADF-Detektors hängt dabei stark von der Ordnungszahl
(Massendicke) des streuenden Objektbereichs ab. Der HAADF-Detektor kann Elektronen,
die in einen Winkelbereich von 50–110 mrad gestreut werden, nachweisen.
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Der Vorteil der STEM gegenüber der Raster-Elektronen-Mikroskopie (REM) ist die ge-
ringe Größe des probenspezifischen Anregungsvolumens infolge der geringen Probendicke.
Zusammen mit dem im STEM-Modus erreichbaren kleinen Sondendurchmesser erlaubt
dies eine hohe Ortsauflösung in Kombination mit EDXS und EELS.
Das erreichbare laterale Auflösungsvermögen im STEM-Modus entspricht etwa dem mi-
nimalen Sondendurchmesser. Mit abnehmendem Sondendurchmesser sinkt aber auch der
Sondenstrom. Der notwendige Sondendurchmesser für die analytische TEM wird bestimmt
durch ein hinreichendes Signal-Rausch-Verhältnis bei entsprechendem Sondenstrom. Da-
mit soll eine kurze Analysezeit pro Messpunkt und eine ausreichende Zahl an Röntgen-
Impulsen bzw. verlustbehafteten Elektronen gewährleistet werden, um Kontamination
und Strahlschäden zu vermeiden. Für die Analytik mit TEM ist ein minimaler Sonden-
strom von ≥ 0,5 nA erwünscht. Der daraus resultierende Sondendurchmesser ist abhängig
vom Richtstrahlwert der Elektronenquelle und beträgt bei einer Feld-Emissions-Kathode
weniger als 1 nm.
3.1.2 Elektronenbeugung
Die Interferenz von Elektronenwellen, die an periodischen Kristallgittern gestreut werden,
führt zu Beugungsmustern, die diese Kristallstruktur widerspiegeln. Die theoretische Be-
handlung des Problems erfolgt anhand von Modellen mit unterschiedlicher Realitätsnähe.
3.1.2.1 Geometrische Beugungstheorie
Die geometrische Theorie ermittelt lediglich die Position der möglichen Beugungsreflexe
ohne jegliche Intensitätsbetrachtung. Sie wird repräsentiert durch die Bragg-Gleichung
bzw. die Laue-Gleichungen.
Die Laue-Gleichungen und die Definition des reziproken Gitters führen zur Ewald-Kon-
struktion: K0 endet an einem reziproken Gitterpunkt. Wird ein Kreis mit dem Radius |K0|
um den Anfangspunkt von K0 geschlagen, ist überall dort, wo der Kreis einen reziproken
Gitterpunkt berührt die Bedingung K - K0 = g für ein Beugungsmaximum erfüllt.
Aufgrund eines konvergenten Beugungswinkels und der Krümmung der Ewald-Kugel
(Radius |K0| = 1/λ) kommt es zum Anregen von Reflexen höherer Lauezonen (Abb.
3.4). Alle reziproken Gitterpunkte innerhalb der durch den Winkel 2α begrenzten Fläche
tragen zur konvergenten Beugung bei. Die erste Ebene der reziproken Gitterpunkte wird
dabei als ZOLZ (engl. Zero Order Laue Zone) bezeichnet. Alle darüberliegenden Ebenen
als HOLZ (engl. Higher Order Laue Zone).
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Abbildung 3.4: Anregung höherer Lauezonen bei konvergenter Beugung (nach [89])
3.1.2.2 Kinematische Beugungstheorie
Sollen neben den Lagen der Beugungsmaxima auch deren Intensitäten ermittelt werden,
muss die Amplitude der gebeugten Wellen berechnet werden. Dies erfolgt durch die pha-
senrichtige Summation der an den Atomen gestreuten Wellen. Prinzipiell kann diese Am-
plitude Ig dargestellt werden durch das Produkt der Quadrate aus Gitterfaktor G und
Strukturfaktor F :
Ig ∼ |G|2 · |F |2 . (3.1)
Im Gitterfaktor G spiegelt sich die äußere Form der Elementarzelle wider, die auch durch
das reziproke Gitter erfasst wird. Dieser Beitrag beschreibt die Orte der Beugungsmaxima
und ist durch die Ewald-Konstruktion ermittelt.
Für die Intensität der Beugungsmaxima ist der Strukturfaktor Fhkl verantwortlich (zu,
yu und zu als Koordinaten des Atoms u in der Elementarzelle):
Fhkl =
n∑
u=1
fu exp [−2 · π · i · (h · xu + k · yu + l · zu)] . (3.2)
Der Strukturfaktor F beinhaltet die Besetzungsdichten der streuenden Netzebenen und
ermöglicht Aussagen über die Reflexintensitäten einschließlich von Auslöschungsregeln.
In der kinematischen Theorie wird die Wechselwirkung zwischen der gebeugten und
der ungebeugten Welle vernachlässigt. Diese Annahme ist nur dann zulässig, wenn die
Intensität der gebeugten Welle klein im Vergleich zur ungebeugten Welle ist. Dies ist nur
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bei leichten Elementen und dünnen Proben gegeben.
3.1.2.3 Dynamische Beugungstheorie
Bei der konvergenten Beugung zeigen Proben mit einer Dicke von 200–300 nm ausreichend
dünne und kontrastreiche HOLZ-Linien. Bei diesen Probendicken sind die Intensitäten der
gebeugten gegenüber derjenigen der durchgehenden Wellen nicht mehr vernachlässigbar
klein, die kinematische Theorie zu ungenau, um die sich an den dickeren Proben aus-
bildenden Beugungserscheinungen zu beschreiben. Bei der dynamischen Theorie wird die
phasenrichtige Überlagerung von ungebeugten und gestreuten Wellen berücksichtigt. Da-
zu muss die Schrödingergleichung[
− 1
2 ·m
(
h
2 · π
∂
∂r
)2
+ V (r)
]
·Ψ = E ·Ψ (3.3)
im periodischen Kristallpotential V(r) gelöst werden. Darin sind m die Masse des Elek-
trons, h die Plancksche Konstante, r die Ortskoordinate, Ψ die Wellenfunktion der Elek-
tronenwelle und E die Gesamtenergie.
Das Ergebnis ist ein Blochwellenfeld, das mit Hilfe von Dispersionsflächen veranschau-
licht werden kann. Diese Dispersionsflächen repräsentieren bildlich den Zusammenhang
E(K), d.h. zwischen der Energie der Elektronen im Kristall und ihrer Richtung. Dieser
Zusammenhang lautet [89]:
(|K| − K) (|K + g| − K) = |Ug|
2
4 · K2
(3.4)
(mit Ug als Fourierkoeffizienten des Kristallpotentials und K =
2 ·m · e · E
h2
). Außerhalb
des Kristallpotentials gilt Ug = 0, d.h.
K = K und/oder K + g = K. (3.5)
Diese Lösungen stellen Kugeln dar, d.h. die Dispersionsfläche der ebene Welle ist eine
Kugeloberfläche (Abb. 3.5).
Im Kristall ist Ug 6= 0, d.h. die Gleichung (3.4) ist eine Hyperbelgleichung und es
existieren zwei verschiedene Lösungen. Es gibt deshalb keinen Schnittpunkt zwischen den
beiden Dispersionsflächen (Abb. 3.6). Der Querschnitt durch die Dispersionsflächen ist
kugelförmig. Richtungsabhängig ändert sich die Energie und damit die Elektronenwellen-
länge. Die Folgen sind eine Verschiebung der HOLZ-Linien gegenüber den kinematischen
Lagen und eine Linienverbiegung an Schnittpunkten zweier HOLZ-Linien.
34 3 Angewandte Methoden
Abbildung 3.5: Schema der Dispersionflächen außerhalb des Kristallpotentials (nach [89])
Abbildung 3.6: Anschauliche Darstellung der aufgespaltenen Dispersionsflächen und die damit
verbundene HOLZ-Linienverschiebung [90]
Bei der Simulation der Beugungsbilder wird die Modulation der einfallenden und der
gebeugten Elektronenwellen durch das periodische Potential der Netzebenen berechnet.
Die austretenden Wellen sind ihrerseits wiederum Eintrittswellen der nächsten Atomebe-
ne. Damit vergrößert sich der Einfluss der Atomebene mit zunehmender Probendicke. Die
Simulation eines Beugungsbilds nach dynamischer Beugungstheorie ist daher sehr rechen-
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intensiv und zeitaufwendig. Sie eignet sich somit nicht für die schnelle Auswertung von
konvergenten Beugungsbildern.
3.1.2.4 Praktische Anwendung
Bei der Anwendung der Elektronenbeugung gibt es zwei grundsätzliche Herangehenswei-
sen:
1. die parallele Beleuchtung und
2. die konvergente Beleuchtung.
1.) Parallele Beleuchtung liefert punktförmige Beugungsreflexe in der bildseitigen Brenn-
ebene. Es lassen sich dreidimensionale Gitterinformationen nur dann anhand von Beu-
gungsmustern bestimmen, wenn mit verschiedenen Einfallsrichtungen gearbeitet wird, da
nur die nullte Laue-Zone angeregt wird. Aufgrund der zur Begrenzung des Anregungsbe-
reiches verwendeten Gesichtsfeldblende ist die laterale Auflösung bei ausreichender Strahl-
intensität beschränkt (Abb. 3.7).
Abbildung 3.7: Schema der Entstehung der Beugungspunkte bei paralleler Beleuchtung
2.) Bei konvergenter Beleuchtung wird der Elektronenstrahl auf der Probe gebündelt
(Abb. 3.8). Somit werden dem Kristall Elektronenstrahlen in verschiedenen Winkeln an-
geboten und es findet an geeignet orientierten Netzebenen Bragg-Reflexion statt. Die
konvergente Elektronenbeugung wird ihrerseits in zwei Verfahren unterschieden:
• Kikuchi-Beugung und
• CBED
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Bei der Kikuchi-Beugung werden Konvergenzwinkel benutzt, bei denen die Beugungs-
scheiben überlappen. Sie wird beispielsweise angewandt, um den Kristall in die für die
Spannungsmessung geeigneten Zonenachsen zu kippen. Die CBED wird im nachfolgenden
Abschnitt näher erläutert. Der Unterschied zwischen beiden Methoden liegt im höheren
Konvergenzwinkel bei Kikuchi-Beugung und der hauptsächlichen Verwendung von Linien
der nullten Laue-Zone (ZOLZ) bei Kikuchi im Gegensatz zur Verwendung von Linien der
höheren Laue-Zonen (HOLZ) bei CBED.
3.1.2.5 CBED
CBED liefert scheibchenförmige Beugungsreflexe durch die in Abbildung 3.8 dargestellten
geometrischen Bedingungen.
Abbildung 3.8: Strahlengang bei konvergenter Beleuchtung im Querschnitt
Innerhalb des Beleuchtungskegels erfüllen einige Elektronenstrahlen die Bragg-Bedin-
gung einzelner Netzebenen im angeregten Probenbereich. An diesen Netzebenen tritt
Bragg-Reflexion der Strahlintensität in Braggwinkel ein, so dass die weggebeugte Strahl-
intensität im zentralen Beugungsscheibchen fehlt. Die fehlende Strahlintensität macht sich
als dunkle Linie im zentralen Beugungsscheibchen bemerkbar (Abb. 3.9).
Durch Anregung von höheren Laue-Zonen enthält das zweidimensionale Beugungsbild
im Gegensatz zur Beugung mit parallelem Strahl dreidimensionale Kristallinformationen,
wie z.B. die Gitterparameter. Infolge der vergleichsweise großen Beugungswinkel für kon-
vergente Beugung reagieren die dunklen HOLZ-Linien im zentralen Beugungsscheibchen
sehr empfindlich auf Veränderungen der Netzebenen, wie z.B. deren Abstände. Aus diesem
Grund ist mit Hilfe der HOLZ-Linienmuster eine präzise Bestimmung der Gitterkonstan-
ten möglich. Um die notwendige Genauigkeit für die spätere Spannungsmessung in den
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Abbildung 3.9: Strahlengang bei konvergenter Beleuchtung und Entstehung der dunklen bzw.
hellen HOLZ-Linien (nach [91]
SAW-Metallisierungen bei der Gitterkonstanten-Messung mittels CBED zu erzielen reicht
es nicht, mit der kinematischen Beugungstheorie zu arbeiten. Es war deshalb erforderlich,
die Auswertung mit Hilfe der dynamischen Beugungstheorie durchzuführen.
Spannungsmessung mit CBED Die von H. Bethe 1928 auf die Beugung angewandte
Theorie der Blochwellen stellt die Grundlage der dynamischen Beugungstheorie dar und
erlaubt es, die Bildintensität innerhalb eines Beugungsbildes zu errechnen [92]. Zuo und
Spence benutzten diesen Blochwellen-Formalismus um konvergente Beugungsmuster zu
simulieren [93].
Die Methode, mit HOLZ-Linien lokale Gitterdehnungen zu messen, wurde 1977 erstmals
von Jones et al. [94] verwendet. Die dynamischen Effekte wurden von diesen Autoren mit
Hilfe einer Änderung der effektiven Hochspannung berücksichtigt. Die unterschiedliche
dynamische Verschiebung der einzelnen HOLZ-Linien bleibt dabei unberücksichtigt und
führt zu einer ungenauen Auswertung.
Die absoluten Gitterkonstanten von SiC 4H wurden durch Vergleich von experimentel-
len HOLZ-Mustern mit simulierten Linienlagen, welche mit einer vollständigen Blochwel-
lenrechnung errechnet wurden, bestimmt [95]. Ältere Untersuchungen zur Gitterkonstan-
tenbestimmung mittels konvergenter Elektronenbeugung sind bei Spence und Zuo [96]
dargestellt.
Lokale Gitterdehnungen wurden mittels CBED unter anderem von folgenden Autoren
bestimmt:
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• Streiffer et al.: Dehnungszustand in polykristallinen Al-Schichten [97],
• Rozeveld, Howe und Schmander: thermische Spannungen in SiC-verstärktem Alu-
minium [98],
• Armigliato et al.: Spannungen an 0,2 µm breiten aktiven Si-Streifen in nichtflüchti-
gen Speichern [99],
• Nucci: Spannungen in 2 µm breiten Cu-Leiterbahnen [100],
• Krämer: Spannungsmessungen an Al-Leiterbahnen unter Verwendung einer erwei-
terten Methode zur Berücksichtigung der dynamischen Effekte [101].
• Toh et al.: lateral, hochaufgelöste Spannungsmessung in Silizium [102] und
• Carpenter et al. Bestimmung von dreidimensionalen Spannungsfeldern um Verset-
zungen [103].
Die Eignung von CBED, µRaman und Röntgenmikrobeugung mit Synchrotron-Strah-
lung verbunden mit computergestützter Modellierung zur Spannungsmessung in Si un-
ter CMOS-Strukturen, wurde im EU-Projekt
”
STREAM“ untersucht [104]. Dabei wurde
gezeigt, dass die konvergente Beugung die beste laterale Auflösung bietet, aber nur an
TEM-Querschnittsproben durchführbar ist [105]. Die Raman-Spektroskopie ist leichter
anwendbar, besitzt aber eine schlechte räumliche Auflösung. Die Auflösung bei der Rönt-
genmikrobeugung liegt zwischen der für µRaman und der für CBED [105].
3.1.3 Spektroskopische Methoden
Als spektroskopische Methoden der analytischen TEM wurden die energiedispersive Rönt-
genspektroskopie (EDXS) und die Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) ange-
wandt.
Elektron-Festkörper-Wechselwirkung Die einfallenden Strahlelektronen können auf zwei
verschiedene Arten mit den Atomen der Probe wechselwirken:
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1. elastische Streuung: starke Richtungsänderung ohne Energieänderung, Elektron-
Kern-Wechselwirkung und
2. unelastische Streuung: geringe Richtungsänderung mit Energieverlust, Elektron-
Hülle-Wechselwirkung.
Der Energieverlust kann vier Ursachen haben [106]:
1. Anregung von Rumpfelektronen (typischer Energieverlust ∆E > 40 eV),
2. Anregung von Plasmonen (10 eV < ∆E < 40 eV)
3. Anregung von einzelnen Valenzelektronen (0,3 eV < ∆E < 10 eV)
4. Anregung von Phononen (∆E < 0,3 eV).
3.1.3.1 EDXS
Entstehung der Röntgenstrahlung Beim Durchfliegen des Objektes kann ein Strahl-
elektron dadurch kinetische Energie verlieren, dass es ein Atom ionisiert. Die kinetische
Energie des Strahlelektrons muss dazu höher sein als die Ionisationsenergie des betref-
fenden Hüllenelektrons. Der freie Platz wird durch ein Elektron einer höheren Schale
aufgefüllt. Dies ist mit Energiegewinn verbunden, der benutzt wird, um:
1. mit der Wahrscheinlichkeit ω (Fluoreszenzausbeute) ein charakteristisches Röntgen-
quant auszusenden oder
2. ein Auger-Elektron mit der komplementären Wahrscheinlichkeit α = 1−ω zu emit-
tieren.
Für die Analytik im TEM ist die Röntgenstrahlung interessant. Die Energie und damit
die Wellenlänge der ausgesandten Röntgenstrahlung ist dabei gegeben durch die überwun-
dene Energiedifferenz zwischen den Elektronenschalen. Mögliche Übergänge zwischen den
Schalen werden bestimmt durch die quantenmechanischen Auswahlregeln: ∆ l = ± 1
(Nebenquantenzahl) und ∆ j = 0, ± 1 (Gesamtimpulszahl). Der Gesamtdrehimpuls j
setzt sich gemäß: j = l ± s aus Bahndrehimpuls l und Eigendrehimpuls s zusammen.
Die entstehende Röntgenstrahlung wird gleichmäßig in alle Raumrichtungen emittiert.
Die Energieübergänge zwischen den Schalen sind elementspezifisch. Somit ist über die
Messung der Energie der charakteristischen Röntgenstrahlung eine Elementanalyse des
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angeregten Objektbereichs möglich. Neben der charakteristischen Röntgenstrahlung ver-
ursacht das Beschleunigen der Elektronen im Coulombfeld des Kernes eine kontinuierliche
Röntgenstrahlung (Bremsstrahlung).
Die Abhängigkeit der Ionisationsenergie EQ vom atomaren Aufbau des analysierten
Objektbereiches ist durch das Moseley’sche Gesetz [107] gegeben (ohne Berücksichtigung
der Feinstruktur):
EQ ∼ (Z − κ)2 (3.6)
Wobei κ die Abschirmkonstante der betreffenden Elektronenschale darstellt.
Quantifizierung Nach Cliff und Lorimer [108] wird das Konzentrationsverhältnis cA,
cB der Elemente A und B aus dem Verhältnis ihrer Linienintensitäten IA, IB wie folgt
bestimmt:
cA
cB
=
kA
kB
· IA
IB
. (3.7)
Dazu sind die nach Cliff und Lorimer benannten Faktoren kA und kB für die Emp-
findlichkeit der beiden Elemente notwendig. Die beiden Cliff-Lorimer-Faktoren berück-
sichtigen die Wahrscheinlichkeit für die Ionisation der Elektronenschale (Ionisationsquer-
schnitt), die Wahrscheinlichkeit der Umsetzung in ein Röntgenquant (Fluoreszenzausbeu-
te) und die Wahrscheinlichkeit dafür, dass dieses Röntgenquant im Detektor nachgewiesen
wird (Detektoreffizienz). Die k-Faktoren werden durch Rechnungen ermittelt oder durch
Messung an Standards bestimmt.
Fehler und Grenzen der Quantifizierung Im Folgenden soll kurz ein Überblick über
die vier maßgeblichen Fehlerquellen bei EDXS-Analyse gegeben werden.
1. Statistischer Effekt: Der relative Fehler beträgt aufgrund der zufälligen Natur der
Röntgenanregung 1√
N
, wobei N die Zahl der Ereignisse darstellt. Um einen rela-
tiven Fehler von < 1% zu erhalten, muss N > 10000 werden. Dies ist häufig nur
durch eine lange Messzeit erreichbar, die ihrerseits begrenzt wird durch mögliche
Objektschädigung bei Elektronenbeschuss und Probendrift.
2. Begrenzte laterale Auflösung: Durch das Anregen von angrenzendem Material wird
die laterale Auflösung bei der Analyse von nanoskaligen Strukturen begrenzt.
3. Absorptionseffekte: Niederenergetische Röntgenstrahlung leichter Elemente kann in-
nerhalb der Probe selbst absorbiert werden und führt zur Unterbewertung leichter
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Elemente.
4. Linienüberlagerung und Sekundäranregung: Liegen die charakteristischen Röntgen-
linien zweier Elemente (z.B. Tantal-L- und Kupfer-K-Linie) energetisch nebeneinan-
der, überlagern sich beide Röntgenlinien und eine Trennung beider Elemente ist nicht
möglich (Abb. 3.10). Bei Sekundäranregung regt hochenergetische Röntgenstrahlung
selbst andere niederenergetische Ionisationsvorgänge an. Bei dünnen TEM-Lamellen
können dies die Elemente des benachbarten Substrates sein.
Abbildung 3.10: EDX-Beispielspektrum mit überlagerten Röntgenlinien (überlagertes Spek-
trum einer EDXS-Linienanalyse an einer TSN/Cu/TSN-Probe)
Die aufgeführten Fehlerquellen 1–4 beeinflussen die Quantifizierung von Elementen mit-
tels EDXS, die unter Punkt 4 genannten Fehlerquellen auch die qualitative Analyse.
Ortsauflösung im STEM-Modus Die räumliche Auflösung der EDXS und der EELS
ist hauptsächlich durch den Sondendurchmesser im STEM-Modus gegeben. Dieser nimmt
bei dicken Proben durch Strahlverbreiterung infolge Mehrfachstreuung zu. Eine Berech-
nung der zu erwartenden Strahlverbreiterung erfolgt mit Monte-Carlo-Methoden. Zum
Abschätzen der Strahlverbreiterung kann die Formel nach Goldstein [109] und Reed [110]
benutzt werden (A als relative Atommasse):
b = 7, 21 · 104 · Z
U0
√
ρ · t3
A
(3.8)
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Die dickenabhängige Strahlverbreiterung in Aluminium und Kupfer ist in Abbildung
3.11 dargestellt.
Abbildung 3.11: Dickenabhängige Strahlverbreiterung in Al- und Cu-Proben (berechnet nach
(3.8))
Diese Strahlaufweitung vergrößert das Anregungsgebiet und muss bei der chemischen
Analyse mit EDXS und EELS sowie bei der konvergenten Beugung berücksichtigt wer-
den. Bei konvergenter Beugung muss zusätzlich zur Strahlverbreiterung durch Mehrfach-
streuung die Aufweitung des Elektronenstrahls durch den Konvergenzwinkel (ca. 7 mrad)
berücksichtigt werden.
Das Kippen der Probe und Strahlaufweitung infolge Mehrfachstreuung verursachen
einen scheinbar abgeflachten Anstieg der Konzentrationsverläufe (Abb. 3.15).
Die EDXS- und EELS-Konzentrationsverläufe sowie die Beugungsaufnahmen zur Mes-
sung der Linienaufspaltung (Kap. 5.2.3 auf Seite 120) wurden entlang von Linien aufge-
nommen (Linienanalyse). Dabei werden mit dem Elektronenstrahl (STEM-Modus) Punk-
te entlang einer vorher definierten Linien angefahren, an denen entweder EDXS- und/oder
EELS-Spektren oder konvergente Beugungsbilder aufgenommen werden.
3.1.3.2 EELS
Typisches Verlustspektrum Die Größe des durch Ionisation erfahrenen Energieverlusts
∆E der Primärelektronen wird in folgende Bereiche unterteilt:
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1. Nullverlust (engl. zero loss): elastisch gestreute Elektronen
2. Niedrigverlust (engl. low loss): Ionisation äußerer Schalen, Interbandübergänge und
Plasmonen
3. Kernverlust (engl. core loss): Ionisation innerer Schalen
Für die Ionisation einer bestimmten Schale ist ein elementspezifischer Mindest-Ener-
giebetrag notwendig, der das Einsetzen der Kante im Spektrum markiert. Dabei kann
das Elektron in unbesetzte Zustände angehoben werden. Zusätzlich kann das herausge-
schlagene Hüllen-Elektron noch zusätzliche kinetische Energie aufgeprägt bekommen. Die
Nahkantenfeinstruktur (ELNES, Elektron Loss Near Edge Structure) spiegelt die Band-
struktur der Elektronen und die Zustandsdichte der freien Zustände wider. Daher kann
mit der Analyse der Nahkantenfeinstruktur eine Aussage über Ladungsverteilung, Koor-
dination und Bindungstypen gemacht werden [107].
Die Wahrscheinlichkeit für einen Ionisationsvorgang sinkt mit steigendem Energiever-
lust, wodurch es zu einem Abfall der Intensität mit zunehmendem Energieverlust kommt
(Abb. 3.12).
Abbildung 3.12: Typisches EEL-Spektrum mit den eingezeichneten Verlust-Bereichen
Nachweis Die Elektronenenergieverlust-Analyse ist auf drei Arten möglich:
1. als Punktanalyse und
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2. Linienanalyse (Linescan) im STEM-Modus sowie
3. als spektroskopische Abbildung.
Ein abbildendes Energiefilter ermöglicht beide Varianten. Es erzeugt mit Hilfe eines
magnetischen Sektorfeldes als Dispersionselement und einer Multipoloptik eine energie-
dispersive Ebene, in der alle Elektronen gleicher Energie an einem Ort zusammentreffen.
Wird diese Ebene durch die Multipole in die Kamera des Energiefilters abgebildet, so wird
dort ein Energieverlustspektrum registriert.
Andererseits kann in dieser Ebene eine Schlitzblende eingeführt werden, die nur Elek-
tronen einer bestimmten Energie passieren lässt. Wird nun die Optik so umgeschaltet,
dass eine reelle Bildebene in die Kamera abgebildet wird, so entsteht ein Bild, in dem nur
Elektronen einer ausgewählten Energie zur Helligkeit beitragen. Wird dazu ein elements-
pezifischer Energieverlust ausgewählt, so entsteht ein Elementverteilungsbild.
Quantifizierung Zur Auswertung eines EEL-Spektrums (Abb. 3.13) ist der Abzug des
Untergrundes notwendig. Dieser wird durch Mehrfachstreuung verursacht und kann mit
folgender Formel modelliert werden:
IB = C · E r (3.9)
IB ist dabei die Untergrundintensität, E der Energieverlust in eV und C sowie r sind
Konstanten, die sich aus dem Vorkantenverlauf ergeben.
Abbildung 3.13: EEL-Spektrum von TiO2 mit dem eingezeichnetem Fenster für den Untergrun-
dabzug (rotes Rechteck) und dem damit angefitteten Untergundverlauf
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Das Konzentrationsverhältnis cA zu cB wird aus der Netto-Intensität der beiden EELS-
Kanten (IA und IB) folgendermaßen berechnet [111]:
cA
cB
=
IA · σB
IB · σA
(3.10)
Dabei stellt σA den partiellen Streuquerschnitt des Elements A dar.
Die Energieauflösung der EELS-Punktanalyse wird begrenzt durch die Energieauflö-
sung des Spektrometers sowie durch die Energiebreite der Elektronenquelle (0,5–0,8 eV).
Mehrfachstreuprozesse verschmieren infolge kombinierter Niedrigverlust-Ereignisse die Io-
nisationskante. Eine experimentelle Ionisierungskante ist also eine Einzelstreu-Kante ge-
faltet mit einem Niedrigverlustspektrum [89]. Daher sollten, besonders für Analysen der
Nahkantenfeinstruktur (engl. Electron Loss Near Edge Structure, ELNES) die experi-
mentellen Spektren mit dem Niedrigverlust-Bereich entfaltet werden. Beide Spektren,
Niedrigverlust- und Ionisierungskanten-Bereich müssen dazu unter gleichen experimen-
tellen Bedingungen aufgenommen werden.
Vergleich beider Methoden Im Vergleich zur EDXS-Analyse werden bei EELS nahezu
alle verlustbehafteten Elektronen detektiert. Bei der energiedispersiven Röntgenanalyse
trifft nur Strahlung aus einem geringen Winkelbereich der isotrop ausgesandten Strahlung
den Detektor.
Aufgrund der geringen Detektoreffizienz, der geringen Fluoreszenzausbeute und der
Absorption niedrigenergetischer Röntgenstrahlung in der Probe ist die EDXS-Analyse für
den Nachweis leichter Elemente weniger geeignet als die EEL-Spektroskopie. Dies ändert
sich aber für den Nachweis schwerer Elemente.
Durch mit steigender Probendicke zunehmende Mehrfachstreuprozesse verschmiert das
EEL-Spektrum und der Nachweis von geringen Konzentrationen wird erschwert. Davon
ist die EDXS-Analyse nur geringfügig betroffen.
Bei EDXS liegt die erreichbare Energieauflösung zwischen 130–140 eV für Mn-Kα-
Strahlung. Für EEL-Spektroskopie ist eine Energieauflösung von 0,5 eV möglich.
Für EDXS ist das Anregungsgebiet größer als das für EELS. Daher kann bei gleichen
Strahlbedingungen mit EELS eine höhere laterale Auflösung erzielt werden.
Alle in dieser Arbeit dargestellten EDXS- und EELS-Konzentrationsprofile wurden auf
den höchsten gemessenen Wert des jeweiligen Elements normiert (Abb. 3.14). Damit wer-
den die unterschiedlichen Detektoreffizienzen ausgeglichen. Weiterhin beginnt für alle Kon-
zentrationsverläufe die Positionsangabe (x-Achse) an der Grenzfläche zum Substrat.
Bei der Untersuchung von dünnen Schichten mittels EDXS- und EELS-Linienanalysen
können folgende drei Effekte den Verlauf der Konzentrationsprofile verschmieren [112,113]:
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a) b)
Abbildung 3.14: (a) unnormierte und (b) normierte Konzentrationsprofile von Aluminium, Ti-
tan und Sauerstoff
1. Strahlverbreiterung durch elastische und unelastische Streuung nimmt mit steigen-
der Probendicke zu.
2. Unebenheiten und Verkippen der Grenzfläche bezüglich des einfallenden Elektro-
nenstrahls führen in der Projektion zu einer verbreitert erscheinenden Grenzfläche.
3. Annäherung eines konzentrischen Strahlprofils an eine gerade Grenzfläche führt zu
einem verrundeten Anstieg der Konzentrationsprofile (Abb. 3.15).
Abbildung 3.15: Verschmierung des Konzentrationsprofils bei Annäherung eines runden, aufge-
weiteten Strahls an eine gerade Grenzfläche (nach [113])
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Energiegefilterte Abbildung Die Subtraktion des Untergrunds erfolgte nach der Drei-
Fenster-Methode (Abb. 3.16) [86]. Mit den zwei Energiefenstern vor der elementspezifi-
schen Verlustkante (Abb. 3.16 b, c) wird der Verlauf der Untergrund-Intensität pixelweise
angepasst. Die Netto-Intensität (Abb. 3.16 e) wird durch Abzug des extrapolierten Un-
tergrundes vom dritten Fenster (Abb. 3.16 d) berechnet.
Abbildung 3.16: Schematisches EEL-Spektrum (a) mit dem ersten Vorkantenbild (b), dem zwei-
ten Vorkantenbild (c), dem Nachkantenbild (d) und dem daraus berechneten
Ti-Verteilungsbild (e)
Multivariate Histogramm-Analyse Die Darstellung der Elementverteilung in elektro-
nenspektroskopischen Bildern (ESI) mittels Falschfarben liefert kaum quantitative Aus-
sagen über die chemische Zusammensetzung innerhalb der abgebildeten Probenbereiche.
Mit der multivariaten Histogramm-Analyse (auch Streudiagramm) ist es möglich, aus den
energiegefilterten Bildern weitere Informationen über die chemische Zusammensetzung des
abgebildeten Probenbereiches zu extrahieren [114–117]. Dafür stehen zwei Verfahren zur
Verfügung:
1.) Bei der bivariaten Histogramm-Analyse wird aus zwei energiegefilterten Bildern die
Häufigkeit des Auftretens von Intensitätswerten extrahiert (Abb. 3.17). Hierbei werden
die Intensitäten in beiden Bildern an der Stelle (x,y) (Abb. 3.17 links und Mitte) in
einem Histogramm dargestellt (3.17 Bild rechts). Dazu müssen die beiden Elementvertei-
lungsbilder mit der Empfindlichkeit des Detektors für das jeweilige Element normiert und
driftkorrigiert werden.
Die beiden Achsen des so extrahierten Histogramms stellen die jeweiligen Gehalte der
beiden Elemente der Bilder A und B dar. Durch einen Algorithmus können ausgewähl-
te Bereiche zurückgerechnet werden, so dass ein Phasen-Verteilungsbild entsteht. Farbig
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Abbildung 3.17: Schema der Funktionsweise der bivariaten Histogramm-Analyse (nach [117])
markierte Intensitäts-Cluster repräsentieren dabei Gebiete der ausgewählten Zusammen-
setzungen.
2.) Bei der trivariaten Histogramm-Analyse werden energiegefilterte Bilder dreier un-
terschiedlicher Elemente benutzt und es entsteht daraus ein zweidimensionales ternäres
Diagramm. Alle drei energiegefilterten Bilder müssen driftkorrigiert und auf eine ein-
heitliche Intensität normiert werden. Die Umwandlung der drei energiegefilterten Bilder
geschieht analog zur bivariaten Histogramm-Analyse. Die trivariate Histogramm-Analyse
liefert im Gegensatz zur bivariaten nur qualitative Informationen [117].
Grenzen und Fehler: Mit Hilfe der bi- bzw. trivariaten Histogramm-Analyse lassen
sich aufgrund der Methode ausschließlich zwei bzw. drei Elementverteilungen charakteri-
sieren.
Vereinzelt trifft ein Röntgenquant auf die CCD-Kamera auf, dies führt zum Übersteuern
des getroffenen CCD-Pixels. Dieses übersteuerte Pixel verfälscht die Intensitätsnormie-
rung des aufgenommenen ESI-Bildes. Durch ein Softwarefilter werden die übersteuerten
Pixel auf den Mittelwert der Gesamtbildintensität gesetzt.
Variationen in der Objektdicke und Beugungseffekte im durchstrahlten Probengebiet
beeinflussen die Qualität bzw. die Aussagekraft der verwendeten ESI-Bilder. Allgemein gilt
für TEM-Bilder, dass sie zweidimensionale Abbildungen einer dreidimensionalen Struktur
sind, mit Bereichen in denen Phasen in Durchstrahlungsrichtung lokal überlappen. Da-
durch kann es zu einer falschen Darstellung bei der multivariaten Histogramm-Analyse
kommen. Dieser Aspekt wird umso dominierender, je kleiner die Merkmale (Ausscheidun-
gen, Korngrenzen) im Vergleich zur Probendicke wird.
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3.1.4 Präparation der TEM-Proben
3.1.4.1 Elektrolytische Präparation
Für die Untersuchung der thermischen Ausdehnung von Aluminium- und Kupfer-Ein-
kristallen sind spannungsfreie Proben erforderlich. Diese Forderung kann am ehesten mit
elektrolytischem Polieren erfüllt werden. Dabei wird die vorgedünnte Probe seitlich mit
einem geeigneten Elektrolyten angestrahlt (Abb. 3.18).
Abbildung 3.18: Schema der elektrolytischen Präparation
Zwischen Probe und Düse liegt eine Spannung an, welche entsprechend der Strom-
Spannungs-Kurve im Polierbereich eingestellt wird (Abb. 3.19).
Abbildung 3.19: Strom-Spannungs-Kurve der elektrolytischen Präparation
Die Strömungsgeschwindigkeit des Elektrolytstrahls muss so gewählt werden, dass die
laminare Strömung erhalten bleibt, da sonst die viskose Flüssigkeitsschicht zerstört wird.
Diese Sschicht ist entscheidend für einen gleichmäßigen Polierabtrag. Die Form der Strom-
Spannungs-Kurve hängt dabei vom elektrischen Widerstand der viskosen Flüssigkeits-
schicht ab. Diese Viskosität des Polierfilms ist temperaturabhängig, wodurch über die
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Elektrolyt-Temperatur die Geschwindigkeit und damit der Abtrag variiert werden kann.
Bei diesem Präparationsverfahren werden keine zusätzlichen Gitterstörungen in die Probe
eingebracht. Das elektrolytische Polieren ist auf leitfähige Proben beschränkt. Die typi-
sche Präparationsdauer liegt zwischen einigen Minuten und wenigen Stunden, je nach
gewähltem Elektrolyten und angelegter Spannung.
Für die Präparation der Kupfer-Einkristalle wurde ein Elektrolyt aus 70% Phosphor-
säure und 30% Wasser gewählt. Die angelegte Spannung betrug 1,5 V bei einem Strom
von ca. 2 mA. Die Elektrolyt-Temperatur wurde bei 8◦C gehalten.
Bei den Aluminium-Einkristallen war keine elektrolytische Präparation notwendig, da
die konventionelle Präparation (Schleifen, Dimpeln und Ionendünnen) ausreichend span-
nungsfreie Proben lieferte.
3.1.4.2 Präparation mit Ionen
Ionendünnen Aus den Al-Einkristallen wurden Proben (Durchmesser etwa 3 mm) mit-
tels Ultraschallbohren herausgetrennt. Anschließend wurde die Probe durch Dimpeln auf
eine Dicke unter 30 µm gebracht. Beim Dimpeln dreht sich eine mit Schleifmittel bestri-
chene Kugel über der Probe.
Beim nachfolgenden Ionendünnen werden Argon-Ionen unter flachem Winkel (3◦–10◦)
auf die Probe geschossen, bis in der Mitte ein Loch entsteht. Die Beschleunigungsspan-
nung liegt dabei zwischen 3–5 kV. Mit einer verminderten Ionen-Energie von weniger als
3 keV werden zuvor entstandene Amorphisierungsschichten abgetragen. Diese entstehen
bei hohem Energieeintrag in die kristalline Probe.
FIB-Präparation Die Proben der Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Metallisierungen wurden
mit fokussiertem Ionenstrahl präpariert. Dazu wurden kleine Probenstreifen mit einer
Dicke zwischen 50–60 µm herausgesägt. Es wurde jeweils eine Probe der Aluminium- und
Kupfer-Testwandler und der beiden Widerstandsstreifen herausgetrennt.
Bei der FIB-Technik werden durch ein starkes elektrisches Feld positiv geladene Gal-
lium-Ionen aus einer Flüssigmetallquelle extrahiert. Mit Hilfe von elektrostatischen Lin-
sen wird dieser Strahl aus positiven Ionen auf die Probe fokussiert und Material durch
Sputtern abgetragen. Die dabei erzeugten Sekundärelektronen und -ionen können zur
Abbildung verwendet werden und lassen eine Kontrolle des FIB-Schnittes zu. Über ein
Gasinjektionssystem kann eine metallorganische Platin-Schicht (ca. 1 µm) auf der Probe
aufgebracht werden. Diese schützt die zu untersuchende Metallisierungsschicht vor Galli-
um-Implantation [118]. Für die chemische Analyse mittels EDXS und EELS wurde eine
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Lamellendicke von 30–70 nm angestrebt. Die optimale Probendicke für konvergente Beu-
gung lag für Al bei 300 nm und für Cu bei 200 nm. Diese Probendicken wurden durch
Dickenmessung mittels CBED an den jeweiligen Einkristallproben bestimmt.
Durch Stützstege in der Mitte der TEM-Lamelle wurde das Durchbiegen der Lamelle
verhindert [119]. Dies ist besonders unter dem Gesichtspunkt der späteren Spannungs-
messung wichtig, da ein Durchbiegen der Probe zusätzliche Spannungen verursacht.
Vorteil der FIB-Methode ist die hohe Geschwindigkeit mit der sich dünne und plan-pa-
rallele Proben herstellen lassen. Die erzeugten Seitenflächen der Proben weisen eine geringe
Rauheit auf. Der Bereich des FIB-Schnittes lässt sich mit hoher Genauigkeit auswählen.
Daher ist eine Zielpräparation der geschädigten Objektbereiche möglich.
Nachteilig ist die Amorphisierung der Lamellenseitenfläche, verursacht durch gestreute
Ga-Ionen. Die entstehende amorphe Schicht lässt sich durch nachträgliches Ionendünnen
mit niedrigerer Strahlenergie verringern. Durch die geringe Energie des Ionenstrahls, lässt
sich dieser allerdings schlechter fokussieren. Des weiteren ist eine Kontrolle der endgültigen
Lamellendicke nicht möglich, wenn zur Abbildung Gallium-Ionen verwendet werden, die
die entstandene TEM-Lamelle beschädigen (single beam FIB). Weitere Probleme werden
verursacht durch Strahlverschiebung infolge Aufladung und Drift der Probe, die asymme-
trische Strahlform und äußere Schwingungen [120]. Zusätzlich kommt es zur Implantation
von Ga-Ionen in die Schichten.
Bei der TEM-Präparation kommt es zu einer Relaxation der mechanischen Spannungen
in der Probe. Selbst bei 200–300 nm dicken Proben für die konvergente Beugung wird eine
Relaxation der Spannungen erwartet [121]. Diese Relaxation sollte dementsprechend bei
der Analyse der mechanischen Spannungen berücksichtigt werden [122].
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3.2 Andere eingesetzte Methoden
Neben der analytischen TEM wurden folgende Methoden begleitend eingesetzt.
Differenzthermoanalyse
Die Differenzthermoanalyse (DTA) ist eine thermoanalytische Methode, bei der die von
einer Probe aufgenommene oder abgegebene Wärmemenge während eines Aufheizvor-
gangs bestimmt wird. Mit Hilfe von Thermoelementen wird die Temperaturdifferenz zwi-
schen Probe und einer Referenzsubstanz, die sich im gleichen Ofen befindet, gemessen
und gegen die Temperatur der Referenzsubstanz aufgetragen. Die Minima im Verlauf der
Wärmemenge über der Temperatur entsprechen exothermen, die Maxima endothermen
Prozessen (Abb. 4.1). Die Flächen in den Peaks in dieser Kurve sind ein Maß für die
umgesetzte Wärmemenge. Mit der DTA können Phasenumwandlungen, Rekristallisati-
onsprozesse, Ausheilung von Defekten, Desorption von Gasen und chemische Reaktionen
in kondensierter Materie untersucht werden [123].
Röntgenstrukturanalyse
Die Röntgenstrukturanalyse ist ein Beugungsverfahren zur Bestimmung der Lage der
Moleküle oder Atome in Elementarzellen durch Röntgenstrahlung. Die Wellenlänge der
Röntgenstrahlen liegt in der gleichen Größenordnung wie die Atomabstände im Kristall
(10−9 m). Der Kristall wirkt dabei als Beugungsgitter und es bilden sich Strahlinterferen-
zen. Mit Hilfe der Lage und der Intensität der Interferenzmaxima kann die Struktur des
Kristalls bestimmt werden. Die dargestellten Messungen erfolgten in θ/2θ-Geometrie [123].
Funkenmassenspektroskopie
Die Massenspektroskopie ist eine Methode zur Ermittlung der Masse und Häufigkeit ge-
ladener Teilchen. Dabei werden Atome oder Moleküle ionisiert und diese nach ihrem Ver-
hältnis Masse/Ladung getrennt und aufgezeichnet. Die Massenspektroskopie dient zur
Strukturaufklärung, zur Spurenanalyse, zur exakten Bestimmung von Atommassen und
Isotopenhäufigkeiten sowie zur Ermittlung von Ionisations-, Bildungs- und Dissoziations-
energien. Bei der Funkenmassenspektroskopie werden die Atome durch
”
Abfunken“ der
Probe ionisiert [123].
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4 Experimente zur Gefügeentwicklung
4.1 Probenherstellung
Die untersuchten Ti/Al- und Ti/Al/Ti/Al-Metallisierungen wurden durch Elektronen-
strahlverdampfen hergestellt. Die dabei erzielten hohen Energiedichten bewirken eine ho-
he Verdampfungsrate, die zu einer gleichmäßigen Bedeckung und Schichtstruktur sowie
zu kolumnaren Körnern führt. Eine Wechselwirkung zwischen Verdampfergut und Tiegel-
material tritt nicht auf.
Die TSN/Cu/TSN-Schichten wurden durch DC-Magnetron-Sputtern in einer 5-Kam-
mer-HV/UHV-Anlage hergestellt3. Die Schichtfolge konnte dadurch ohne Vakuum-Unter-
brechung abgeschieden werden. Eine Oxidation an der Grenzfläche zwischen den Diffusi-
onsbarriere-Schichten und der Kupferschicht ist deshalb nicht zu erwarten.
Beide Metallisierungen wurden bei Raumtemperatur abgeschieden.
Strukturiert wurden beide Materialsysteme mittels Lift-off-Technik, welche für die hier
verwendete grobe Geometrie der Fingerelektroden geeignet scheint. Dazu wurde vorher
durch eine fotolithografische Maske die Struktur der Elektroden auf das Substrat über-
tragen. Anschließend wurden die beiden Metallisierungssysteme aufgebracht. In einem
nachfolgenden Ätzprozess wurden die Fingerelektroden freigelegt. Eine tiefergehende Be-
schreibung der Strukturierung ist in der Dissertation von Dr. M. Pekarč́ıková [4] darge-
stellt.
Die Ti/Al-, Ti/Al/Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Metallisierungen wurden in einer Test-
struktur (Abb. 2.4 auf Seite 15) abgeschieden und ihr Belastungsverhalten verglichen.
3durchgeführt von Dr. Matthias Albert und Henning Heuer, IHM/TU Dresden
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4.2 Thermische Belastung
4.2.1 Ti/Al/Ti/Al-Metallisierungen
Ziel der Untersuchung war es, die Temperaturstabilität von Ti/Al/Ti/Al-Schichten zu
analysieren. Diese ist für den Einsatz von SAW-Bauelementen als Temperatursensoren
wichtig. Weiterhin kann durch Tempern die Al3Ti-Phase eingestellt werden. Diese inter-
metallische Phase erhöht die Beständigkeit gegenüber Akustomigration [45].
4.2.1.1 Voruntersuchungen
DTA-Analysen Zur Bestimmung kristalliner und spannungsbedingter Umwandlungs-
punkte wurden Differenzthermoanalysen an den Proben durchgeführt4.
Durch das Abscheiden auf Photolack konnte das Mehrlagen-System mit Aceton vom
Substrat abgelöst werden. Um ein schnelles und allseitiges Ablösen der Metallisierung
zu gewährleisten, wurde der Wafer in mehrere kleine Teile gebrochen. Diese abgelösten
Probenstücke wurden in einen Probentiegel aus Al2O3 gefüllt und analysiert.
Der bei etwa 160◦C einsetzende Umwandlungsbereich zweiter Ordnung, wird vermutlich
durch spannungsinduzierte Rekristallisation des Aluminiums verursacht. Bei etwa 380◦C
beginnt ein weiteres stark exothermes Umwandlungsgebiet (Abb. 4.1). Dieses kann durch
die Phasenbildung: 3 Al + Ti → Al3Ti erklärt werden.
Abbildung 4.1: DTA-Kurve der Ti/Al/Ti/Al-Metallisierung mit dem Umwandlungsbereich 1
bei etwa 160◦C und dem Umwandlungsgebiet 2 bei 380◦C
4durchgeführt von Dr. Uta Kühn, IFW Dresden
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Durch die verformbare Zwischenschicht aus Photolack stellt sich in der Metallisierung
ein anderer Spannungszustand ein, als in den direkt abgeschiedenen Schichten. Die ge-
ringe Größe der Metallisierungsstückchen und das große freie Volumen im Tiegel führen
zu einer schlechten Wärmeübertragung zwischen den Probenstücken und zusammen mit
dem geringen Probengewicht von 0,81–1,4 mg zu einer Verbreiterung der eigentlichen
Umwandlungspunkte.
Die DTA-Messungen geben daher nur Anhaltspunkte für stattfindende Umwandlungen
wieder. Diese dienten zur Versuchsplanung der nachfolgend beschriebenen Experimente.
4.2.1.2 Untersuchte Proben
Als erste Schicht der Metallisierung wurde eine Ti-Haftvermittlerschicht abgeschieden.
Diese dient zur semikohärenten Anpassung der Aluminium-Schicht an das Substrat. Der
Ti-Haftvermittlerschicht folgt die erste Aluminium-Schicht, darüber die Titan-Zwischen-
schicht und danach eine zweite Aluminiumschicht. Zur Untersuchung der Abhängigkeit
der erwarteten Umwandlungen von der Schichtdicke, wurden zwei unterschiedliche An-
ordnungen der Mehrfachschichten hergestellt (Tab. 4.1). Als Substratmaterialen wurden
LiNbO3 und Langasit (La3Ga5SiO14) verwendet.
Tabelle 4.1: Schichtdicken der thermisch belasteten Ti/Al/Ti/Al-Metallisierungen (Proben
MLT L1K und MLT L1H Schichtdicken wie alti)
Proben- Dicke der Ti-Haft- Dicke der 1. Dicke der Titan- Dicke der 2.
bezeichnung vermittlerschicht Al-Schicht Zwischenschicht Al-Schicht
alti 40 nm Ti 180 nm Al 40 nm Ti 180 nm Al
MLT 8 nm Ti 50 nm Al 8 nm Ti 50 nm Al
4.2.1.3 Wärmebehandlung
Die Proben wurden bei 400◦C, 425◦C und 450◦C wärmebehandelt. Damit sollten die
verschiedenen Stadien der Al3Ti-Phasenbildung untersucht werden (Umwandlungsbereich
2 in Abb. 4.1). Weiterhin wurden die Proben in zwei verschiedenen Atmosphären, an
Luft und unter Vakuum, getempert, um den Einfluss des Umgebungssauerstoffs auf die
Phasenbildung erfassen zu können.
Die Wärmebehandlung wurde in der Glüherei des IFW Dresden in einem Muffelofen
durchgeführt. Als Aufheizrate wurden 3 K/min und als Abkühlrate 2 K/min gewählt. Alle
Proben wurden für 5 Stunden auf der jeweiligen Temperatur gehalten. Der Restgasdruck
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bei den Temperungen unter Vakuum betrug etwa 5 · 10−4 Pa. Die Bezeichnungen und
Temperbedingungen der beiden Probenreihen alti und MLT sind in den nachfolgenden
Tabellen 4.2 und 4.3 aufgeführt:
Tabelle 4.2: Probenbezeichnungen und Temperbedingungen der alti-Serie (Substratmaterial
LiNbO3)
Bezeichnung Temperatur Atmosphäre
alti1 Ausgangszustand Luft
alti l0 400◦C Luft
alti l2 425◦C Luft
alti l5 450◦C Luft
alti v0 400◦C Vakuum
alti v2 425◦C Vakuum
alti v5 450◦C Vakuum
Tabelle 4.3: Probenbezeichnung, Schichtdicke und Temperbedingungen der MLT-Probenserie
Bezeichnung Temperatur Substratmaterial Gesamtschichtdicke
MLT L1K AZ* Langasit 483 nm
MLT L1H 450◦C Luft Langasit 483 nm
MLT L1I AZ Langasit 123 nm
MLT L1G 450◦ Luft Langasit 123 nm
MLT L1N 450◦ Vakuum Langasit 123 nm
MLT N1I AZ LiNbO3 123 nm
MLT N1G 450◦ Luft LiNbO3 123 nm
MLT N1N 450◦ Vakuum LiNbO3 123 nm
*Ausgangszustand
4.2.1.4 Ausgangszustand
Das Gefüge der alti-Proben im Ausgangszustand zeigt getrennte Al- und Ti-Schichten
sowie säulenförmige Aluminiumkörner (Abb. 4.2). Die unterschiedlich dunklen Bereiche
in den beiden Titan-Schichten lassen auf kleine Titankörner schließen. Die unterschied-
liche Helligkeit innerhalb einzelner Aluminiumkörner könnte von überlappenden Alumi-
niumkörnern und von Verspannungen in den Körnern verursacht werden. In den TEM-
Hellfeldbildern wurden Kornbreite und Kornhöhe ausgemessen, um die Säulenform der
Aluminiumkörner quantitativ darstellen zu können. Die mittlere Kornbreite für beide
Aluminium-Schichten beträgt (66 ± 21) nm, die Kornhöhe beträgt (165 ± 18) nm bei 140
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ausgemessenen Körnern. Sie entspricht damit etwa der nominalen Aluminium-Schicht-
dicke und lässt damit die Schlussfolgerung zu, dass sich die Aluminiumkörner über die
gesamte Schicht erstrecken.
Abbildung 4.2: TEM-Hellfeldbild (Querschnitt) des Ausgangszustandes der alti-Probenserie
HAADF-Bilder über einen größeren Bereich der Querschnittsprobe zeigen eine leicht
wellige mittlere Titan-Schicht (Abb. 4.3 a). Ebenfalls zu erkennen sind die Titan-Haftver-
mittlerschicht und die beiden Aluminium-Schichten. Die Ti-Zwischenschicht und die Ti-
Haftvermittlerschicht erscheinen aufgrund des Z-Kontrastes heller als die sie umgebende
Al-Matrix. Die Welligkeit der Ti-Zwischenschicht könnte durch die Rauheit der polykris-
tallinen Al-Schicht an ihrer Oberfläche entstanden sein. Die Ti-Zwischenschicht konstan-
ter Dicke überträgt die Welligkeit der darunter liegenden Al-Schicht. Die Welligkeit wird
vermutlich von den Herstellungsparametern (Druck, Vorspannung, Substrattemperatur)
beeinflusst [76].
Zum Nachweis möglicher Grenzflächenreaktionen während und nach der Abscheidung
wurden EDXS- und EELS-Linienanalysen über die Schichten hinweg durchgeführt. In
Abbildung 4.3 ist ein EDXS-Konzentrationsprofil über eine Ti-Zwischenschicht im Aus-
gangszustand dargestellt.
Es zeigt sich kein signifikant erhöhter Sauerstoffgehalt in der Ti-Zwischenschicht. Ein
Vermischen der Al- und Ti-Schichten ist nicht nachweisbar (Abb. 4.3 b). Die EELS-Ana-
lysen bestätigen diese Ergebnisse.
Zur Untersuchung der Elementverteilung der beteiligten Elemente Aluminium und Ti-
tan sowie Sauerstoff wurden energiegefilterte TEM-Aufnahmen der Probe angefertigt
(Abb. 4.4).
Diese bestätigen die Ergebnisse der EDXS-Analyse. Im Oberflächenbereich der obe-
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a) b)
Abbildung 4.3: STEM-Bild mit Markierung der Linienanalyse (a) und EDXS-Konzentrations-
profile (b) über die Ti-Zwischenschicht hinweg aufgenommen (Ausgangszustand)
a) b)
Abbildung 4.4: Nullverlustaufnahme (a) und energiegefiltertes Bild (b) einer Ti/Al/Ti/Al-Pro-
be im Ausgangszustand (grün = O-K [532 eV], rot = Ti-L [456 eV], blau =
Al-K [1560 eV])
ren Aluminium-Schicht (Abb. 4.4 oben links) wird ein erhöhter Sauerstoff-Anteil nach-
gewiesen. Dieser Sauerstoff könnte von der stets vorhandenen Oxidbedeckung der oberen
Aluminium-Schicht kommen und während bzw. nach der Präparation der TEM-Probe
angelagert worden sein.
4.2.1.5 Proben nach Temperung
Die bei 400◦C, 425◦C und 450◦C getemperten Al-Ti-Proben (alti l0, alti l2, alti l5 und
alti v0, alti v2, alti v5) zeigen alle ein vom Ausgangszustand stark abweichendes Gefüge.
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In Abbildung 4.5 ist zu erkennen, dass sich die Titan-Zwischenschicht im Gegensatz zur
Titan-Haftvermittlerschicht aufgelöst hat.
Abbildung 4.5: Typische TEM-Hellfeldabbildung der getemperten Ti/Al/Ti/Al-Proben
Die in den TEM-Hellfeldabbildungen ausgemessenen Kornbreiten und -höhen (Tab. 4.4)
zeigen ein globulares Gefüge. Darin ist auch zu erkennen, dass Kornbreite und -höhe mit
zunehmender Temperatur ansteigen.
Tabelle 4.4: Vergleich der verschiedenen Proben hinsichtlich ihrer Al-Kornbreite und -höhe
Atmosphäre Temperatur Kornbreite Kornhöhe Ausgewertete
in nm in nm Körner
Ausgangszustand 66 ± 21 165 ± 18 140
Luft 400◦C 97 ± 36 86 ± 29 185
425◦C 100 ± 29 90 ± 25 94
450◦C 113 ± 38 100 ± 31 266
Vakuum 400◦C 104 ± 39 94 ± 37 238
425◦C 107 ± 40 96 ± 34 132
450◦C 140 ± 48 119 ± 32 184
Zum Nachweis der chemischen Veränderungen in den Proben wurden EDXS-Linienana-
lysen über den Schichtquerschnitt angefertigt. In Abbildung 4.6 ist das Konzentrations-
profil quer über die bei 400◦C an Luft getemperten Probe (entlang der gekennzeichneten
Linie) aufgetragen.
Der in Abbildung 4.6 b gezeigte Verlauf der Konzentrationsprofile ist typisch für al-
le getemperten Ti/Al/Ti/Al-Proben. In Übereinstimmung mit den TEM-Hellfeldbildern
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Abbildung 4.6: STEM-Dunkelfeldbild (a) der EDXS-Linienanalyse und die Konzentrationspro-
file (b) entlang der eingezeichneten Linie (Temperung: 5h bei 400◦C an Luft)
zeigen diese Profile, dass sich die mittlere Titan-Zwischenschicht bei Wärmebehandlung
in beiden Atmosphären aufgelöst hat.
Der hohe Sauerstoff-Gehalt in der Titan-Haftvermittlerschicht lässt darauf schließen,
dass diese oxidiert ist. Aus dem Konzentrationsprofil in Abbildung 4.6 b geht weiter
hervor, dass sich die Al-Ti-Körner, welche durch den hohen Aluminium- und Titan-Ge-
halt in den Bereichen von 100–180 nm und 250–350 nm gekennzeichnet sind, in beiden
Aluminiumschichten gebildet haben. Im Bereich der ehemaligen Ti-Zwischenschicht (220–
260 nm) wurde ein Titan-Gehalt von durchschnittlich 20 at-% und ein Aluminium-Gehalt
von durchschnittlich 80 at-% nachgewiesen.
Zum Nachweis der Zusammensetzung der neu entstandenen Körner wurden an allen
Proben EDXS-Bereichsanalysen durchgeführt. Abbildung 4.7 zeigt ein STEM-Dunkel-
feldbild mit den ausgewählten Bereichen für die EDXS-Analysen einer bei 400◦C für fünf
Stunden an Luft getemperten Probe. Die Bereiche wurden dabei in die neu entstandenen
Körner (Gebiete 1-3), in die Aluminiummatrix (Gebiete 4-5) sowie in die Titan-Haftver-
mittlerschicht (Gebiet 6) gelegt. Die Ergebnisse der EDXS-Analyse sind in Abbildung 4.7
aufgeführt.
Die Tabelle in Abbildung 4.7 zeigt in den Bereichen 4 und 5 fast reines Al, in den
Gebieten 1 bis 3 ein Al-Ti-Verhältnis von etwa 4:1. Dies kann mit der Annahme erklärt
werden, dass in der Schicht Al3Ti gebildet worden ist. Der im Vergleich zu Al3Ti höhere
gemessene Al-Anteil in den Gebieten 1 bis 3 rührt vom reinen Al in der Umgebung her
(Streueffekt).
Die Dicke der Titan-Haftvermittlerschicht wurde bestimmt, um festzustellen, ob sich
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Gebiet Al-Gehalt Ti-Gehalt
in at-% in at-%
1 81 19
2 81 19
3 78 22
4 95 5
5 100 0
6 23 77
Abbildung 4.7: STEM-Dunkelfeldbild und die in den gekennzeichneten Gebieten gemessenen
Aluminium- und Titangehalte
diese vor ihrer Oxidation durch Diffusion verringert und damit zur Al-Ti-Phasenbildung
beiträgt. Die gemessenen, mittleren Schichtdicken mit ihren Standardabweichungen (Ver-
trauensbereich 2σ) sind in Tabelle 4.5 dargestellt. Tabelle 4.5 zeigt, dass die Titan-Haftver-
mittlerschicht bei der Wärmebehandlung nur geringfügig dünner geworden ist. Anschei-
nend erfolgt keine signifikante Diffusion von Ti aus der Haftvermittlerschicht. Möglicher-
weise oxidiert die Haftvermittlerschicht bevor eine massive Diffusion von Titan stattfinden
kann.
Tabelle 4.5: Gemessene Schichtdicken der Titan-Haftvermittlerschicht der getemperten Proben
im Vergleich zur ungetemperten Probe
Probe Dicke in nm
Ausgangszustand 37,0 ± 1,5
Luft, 400◦C 34,2 ± 4,8
Luft, 425◦C 30,3 ± 6,1
Luft, 450◦C 33,4 ± 6,2
Vakuum, 400◦C 35,3 ± 5,1
Vakuum, 425◦C 31,1 ± 6,4
Vakuum, 450◦C 32,4 ± 4,3
Die EDXS-Ergebnisse wurden durch energiegefilterte Abbildungen verifiziert. In Abbil-
dung 4.8 und 4.9 sind einige dieser Aufnahmen für die bei 400◦C an Luft und bei 450◦C
im Vakuum getemperten Proben dargestellt.
Bei beiden Proben kann eine sauerstoffreiche Schicht über der Titan-Haftvermittler-
schicht nachgewiesen werden. In der bei 400◦C an Luft getemperten Probe ist außerdem
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Abbildung 4.8: Nullverlustaufnahme (a) und energiegefilterte Aufnahme (b) der bei 400◦C für
5 h an Luft getemperten Probe (grün = O-K, rot = Ti-L, blau = Al-K)
a) b)
Abbildung 4.9: Nullverlustaufnahme (a) und energiegefilterte Aufnahme (b) der bei 450◦C im
Vakuum getemperten Probe (grün = O-K, rot = Ti-L, blau = Al-K)
ein geringer Sauerstoff-Anteil in der gesamten Schicht nachweisbar, besonders an der Ober-
fläche der Probe. Die violette Färbung einiger Körner setzt sich additiv aus den Farben
Blau und Rot für die Elemente Aluminium und Titan zusammen und charakterisiert
die entstandenen Al-Ti-Körner. In der energiegefilterten Aufnahme der bei 400◦C für 5
Stunden an Luft getemperten Probe (Abb. 4.8 b) ist ein Band aus Al-Ti-Körnern im
Bereich der ehemaligen Titan-Zwischenschicht zu erkennen. Dieses Band ist in der ener-
giegefilterten Aufnahme der bei 450◦C in Vakuum getemperten Probe (Abb. 4.9 b) nicht
zu sehen. Anscheinend werden mit höherer Temperatur die Titan-Atome aus der Titan-
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Zwischenschicht durch Diffusion fast vollständig in die Aluminium-Schichten transportiert
und reagieren bevorzugt zu Al3Ti. Dies kann durch die erhöhten Diffusionskoeffizienten
von Ti bei 450◦C erklärt werden.
Die in den energiegefilterten Aufnahmen enthaltenen Informationen wurden genutzt,
um qualitative und eingeschränkt auch quantitative Aussagen über die Zusammenset-
zung, aber vor allen über die Verteilung der detektierten Elemente und ihrer Phasen zu
gewinnen. In Abbildung 4.10 ist die Verteilung der Phasen dargestellt, die mit Hilfe der tri-
variaten Histogramm-Analyse aus den energiegefilterten Aufnahmen der für fünf Stunden
bei 400◦C im Vakuum getemperten Probe extrahiert wurde.
I) II)
III) IV)
Abbildung 4.10: Nullverlustaufnahme (I), aus den energiegefilterten Bildern von Al, Ti und
O berechnetes trivariates Histogramm (II), die darin markierten Bereiche (III)
und das zurückgerechnete Elementverteilungsschema (IV) der für fünf Stunden
bei 400◦C im Vakuum getemperten Probe
Das in Abbildung 4.10 IV dargestellte Elementverteilungsschema zeigt folgende Kom-
ponenten: (a) hellblau = Al, (b) rot = Al + Al3Ti, (c) dunkelblau = Al3Ti, (d) violett
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= Ti, (e) grün = oxidiertes Al-Ti, (f) gelb = oxidiertes Al, (g) ocker = Sauerstoff. Die in
Abbildung 4.10 IV rot dargestellten Bereiche charakterisieren die Randbereiche der Al3Ti-
Körner, in denen ein höherer Al-Anteil durch die umgebenden Al-Matrix nachgewiesen
wird. Das Vermischen von Aluminium und Titan an ihrer Grenzfläche (4.10 IV e) und der
Ti-Haftvermittlerschicht fanden während der Temperung statt, ebenso wie das Oxidieren
der dünnen Aluminiumschicht (4.10 IV f).
Um die Oxidation der Titan-Haftvermittlerschicht tiefergehend zu analysieren, wurden
Untersuchungen am Probensystem MLT durchgeführt. Die Schichtdicken, das Substrat-
material sowie die Glühatmosphäre wurden gemäß Tabelle 4.3 variiert.
Die Untersuchungen an der Probenserie MLT zeigen keine signifikanten Abweichungen
von den oben dargestellten Ergebnissen der Probenserie alti. Die dünnen Metallisierungen
(MLT L1G, MLT L1N, MLT N1G und MLT N1N) zeigen ebenfalls die Bildung der Al3Ti-
Phase und eine stabile, oxidierte Ti-Haftvermittlerschicht.
Die beiden Proben im Ausgangszustand, MLT L1I auf einem Langasit-Substrat und
MLT N1I auf LiNbO3, zeigen keine nachweisbare Vermischung der Schichten und keine
signifikante Abweichung in den nominalen Schichtdicken (Tab. 4.6).
Da sich keine signifikante Abhängigkeit der Analyse-Ergebnisse von der Temper-Atmo-
sphäre zeigen, werden im Folgenden nur die bei 450◦C für fünf Stunden an Luft getem-
perten Proben auf unterschiedlichem Substratmaterial verglichen.
Tabelle 4.6: Ausgewählte Korngrößen der MLT-Serie
Proben- Temperung Mittlere Mittlere Ausgewertete
bezeichnung Kornbreite Kornhöhe Körner
in nm in nm
MLT L1I Ausgangszustand 27 ± 9 45 ± 5 73
MLT N1I Ausgangszustand 32 ± 11 45 ± 9 74
MLT L1G 450◦C (Luft) 58 ± 21 41 ± 11 221
MLT N1G 450◦C (Luft) 57 ± 17 41 ± 10 88
Die Titan-Haftvermittlerschicht der Probe MLT L1G besitzt eine mittlere Dicke von
(11 ± 1) nm, bei 27 ausgewerteten TEM-Bildern. Die Probe MLT N1G zeigt hingegen
eine mittlere Dicke der Ti-Haftvermittlerschicht von (7 ± 1) nm bei 27 ausgewerteten
Aufnahmen. Wie bei den oben dargestellten Ergebnissen hat auch hier die Oxidation der
Ti-Haftvermittlerschicht vor der Diffusion der Ti-Atome stattgefunden. Weiterhin ist ein
Anstieg der Kornbreite während der Temperung ablesbar (Tab. 4.6).
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Kombinierte EDXS- und EELS-Linienanalysen an getemperten MLT-Proben weisen im
Bereich der Ti-Haftvermittlerschicht ebenfalls Sauerstoff nach. Um zu klären, ob dieser
Sauerstoff an Titan oder an Aluminium gebunden ist, wurde die Feinstruktur der EEL-
Sauerstoffkante analysiert.
Dazu wurde eine EELS-Linienanalyse, entsprechend Abbildung 4.11, über den unteren
Bereich der Metallisierung und über die Ti-Haftvermittlerschicht vorgenommen. Paral-
lel dazu bestand die Möglichkeit, das EDXS-Signal aufzunehmen und somit die EELS-
Analyse zu verifizieren.
Abbildung 4.11: STEM-Dunkelfeldbild der Probe MLT L1G, eingezeichnet ist der Verlauf der
Linienanalyse
Die typischen EELS-Spektren entlang der in Abbildung 4.11 markierten Linie zeigen
hinsichtlich der Feinstruktur der Sauerstoff-K-Kante eine ähnliche Form wie die entspre-
chenden Referenzspektren der Verbindungen TiO2 [124] und Al2O3 (Abb. 4.12). Die ex-
perimentellen Spektren weichen aufgrund einer anderen Energieauflösung und Mehrfach-
streuung von den Referenzspektren ab.
Die in Abbildung 4.12 eingezeichneten Energieverlust-Bereiche (blau und rot schraf-
fiert) wurden verwendet, um die Kantenfeinstruktur der Sauerstoff-K-Kante entlang der
Linienanalyse zu charakterisieren. Im blau schraffierten Energieverlustbereich dominiert
die Intensitäten für an Aluminium gebundenen Sauerstoff.
Der rot schraffierte Energieverlustbereich wird verwendet, um den an Titan gebunde-
nen Sauerstoff nachzuweisen (Abb. 4.13). Es konnte damit gezeigt werden, dass die Ti-
Haftvermittlerschicht und eine darüber liegende 10 nm dicke Al-Schicht oxidiert sind.
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Abbildung 4.12: EELS-Spektren (untergrund-korrigiert) und die entsprechenden Referenzspek-
tren für TiO2 und Al2O3
Abbildung 4.13: Konzentrationsverlauf von Ti mit den Profilen der verschiedenen Sauerstoff-
formen aus Abb. 4.12
Zusätzlich wurden Beugungsaufnahmen an verschiedenen Stellen der bei 450◦C für fünf
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Stunden an Luft getemperten Proben (alti l5) ausgewertet, um die bisherigen Ergebnisse
zu überprüfen. Die in Abbildung 4.14 und 4.15 dargestellten Beugungsaufnahmen wurden
am TEM CM20 (200kV) aufgenommen. Anschließend wurde versucht die experimentellen
Aufnahmen mit simulierten Beugungsbildern möglicher Phasen zur Übereinstimmung zu
bringen. Die Beugungsbilder wurden mit der Software ELDISCA (Version 5.0e) [125]
simuliert und verglichen.
a) b)
Abbildung 4.14: Beugungsmuster ((a) Überlagerung der simulierten (hohl) und der aufgenom-
menen (voll) Beugungsreflexe , (b) aufgenommenes Beugungsbild) von Al3Ti
in <110>-Zonenachse
a) b)
Abbildung 4.15: Beugungsmuster des TiO2 (a) Überlagerung der simulierten (hohl) und der
aufgenommenen (voll) Beugungsreflexe , (b) aufgenommenes Beugungsbild)
<112>-Zonenachse
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Abbildung 4.14 zeigt das gemessene Beugungsbild (4.14 b und hohle Kreise in 4.14
a) überlagert mit den simulierten Beugungsmuster der Al3Ti-Struktur (schwarze, gefüllte
Kreise in 4.14 a). Das aufgenommene Beugungsmuster lässt sich auch mit dem berechneten
Muster für AlTi in Übereinstimmung bringen. Aus den Beugungsaufnahmen kann daher
die Al-Ti-Phase nicht eindeutig bestimmt werden.
Die in Abbildung 4.15 dargestellte Beugungsaufnahme gibt, zusätzlich zu den EELS-
Analysen (Abb. 4.13), einen Hinweis auf die vorliegende Sauerstoff-Titan-Phase (TiO2) in
der Titan-Haftvermittlerschicht.
Zur Überprüfung der TEM-Ergebnisse hinsichtlich der Al3Ti-Körner und des TiO2 in
der Titan-Haftvermittlerschicht, wurden Röntgendiffraktogramme der Schichten aufge-
nommen5. Untersucht wurden dabei Proben im Ausgangszustand, nach einer fünfstündi-
gen Wärmebehandlung bei 450◦C an Luft (alti l5) und im Vakuum (alti v5). Die gemes-
senen Diffraktogramme sind in Abbildung 4.16 gegenübergestellt.
Abbildung 4.16: Röntgendiffraktogramme der Proben im Ausgangszustand und nach Wärme-
behandlung bei 450◦C an Luft und im Vakuum
5durchgeführt von Dr. Rene Hübner, IFW Dresden
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Die Kurve des Ausgangszustandes zeigt Reflexe für die Elemente Aluminium, Titan
und Lithiumniobat (Abb. 4.16). Beide Spektren der getemperten Proben (rote und grüne
Kurve in Abb. 4.16) zeigen keine signifikanten Unterschiede bei den detektierten Phasen.
In beiden Profilen wird Aluminium der Al-Matrix nachgewiesen und wenig Titan. Dies
kann mit der Auflösung der Titan-Zwischenschicht durch Interdiffusion und der Oxida-
tion der Titan-Haftvermittlerschicht erklärt werden. In beiden Spektren wird hingegen
Al3Ti nachgewiesen, die Phase AlTi lässt sich in beiden Spektren nicht finden. Der Peak
bei etwa 23◦ stammt vermutlich von einem starken Reflex des einkristallinen LiNbO3-
Substrates, der durch die einbaubedingte Lage der Proben zum Strahl erklärbar ist. Der
intensitätsreiche Doppelpeak zwischen 42◦ und 44◦ konnte bisher keiner Phase zugeordnet
werden.
Die Röntgendiffraktogramme zeigen, dass in den Schichten, nach Wärmebehandlung bei
450◦C hauptsächlich die intermetallische Al3Ti-Phase gebildet wird. Da mit dem Röntgen-
strahl ein im Vergleich zum TEM, großer Probenbereich analysiert wird, ist es möglich,
dass sich einige AlTi-Körner gebildet haben, die nicht genügend Intensität hervorrufen,
um im Röntgendiffraktogramm berücksichtigt zu werden und sich im Untergrund verlie-
ren.
Die Frage, woher der Sauerstoff für die Oxidation der Titan-Haftvermittlerschicht kommt,
führte zu weiteren Überlegungen bezüglich der Grenzfläche Titan-Lithiumniobat. Die
Sauerstoff-Profile in den EDXS- und EELS-Linienanalysen zeigen einen Abfall der Sau-
erstoffkonzentration im LiNbO3 zur Grenzfläche Substrat/Titan hin. Diese Beobachtung
wird gestützt durch die HAADF-Helligkeitsprofile in den EDXS- und EELS-Linienana-
lysen und durch die energiegefilterten Aufnahmen der wärmebehandelten Proben. Die
HAADF-Profile zeigen bei Annäherung an die Grenzfläche LiNbO3 zur oxidierten Titan-
Haftvermittlerschicht einen Anstieg der Helligkeit. Dies wird bei allen Linienanalysen der
getemperten Proben über diese Grenzfläche hinweg beobachtet.
Die mit dem HAADF-Detektor aufgenommenen STEM-Dunkelfeldbilder zeigen bei der
für fünf Stunden bei 450◦C in Luft getemperten Probe eine Veränderung im LiNbO3 im
Vergleich zur Probe im Ausgangszustand (Abb. 4.17). Dabei ist zu beachten, dass die
Probe im Ausgangszustand ungekippt, die getemperte Probe aber um ca. 14◦ zum EDXS-
Detektor hin gekippt wurde. Dies erklärt aber nicht ausreichend die über 40 nm ausge-
dehnte fleckenförmige Struktur entlang der Grenzfläche zur Titan-Haftvermittlerschicht.
Der HAADF-Detektor stellt solche Bereiche hell dar, die auf Grund ihrer hohen Massen-
dicke und dem damit verbundenen höheren mittleren Wirkungsquerschnitt für Elektronen-
streuung Elektronen besonders stark zu größeren Winkeln streuen. Diffundiert nun Sau-
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a) b)
Abbildung 4.17: Gegenüberstellung der STEM-Dunkelfeldaufnahmen einer getemperten Probe
(a) und der ungetemperten Probe (b)
erstoff aus dem Substratmaterial in die Titan-Haftvermittlerschicht, könnte im Substrat
die Dichte von 4630 kg ·m−3 für LiNbO3 [126] auf die des LiNbO2 von 5720 kg ·m−3 [127]
steigen. Dadurch erscheint die Sauerstoff-verarmte Schicht unterhalb der Ti-Haftvermitt-
lerschicht im HAADF-Bild heller. Bei einer mehrstündigen Wärmebehandlung ≥ 500◦C
diffundiert Sauerstoff aus dem Lithiumniobat in die darüberliegende Ti-Schicht [128–130]
und führt dort zur Bildung von TiO2. Das in Form der Haftvermittlerschicht aufgebrach-
te Titan wirkt aufgrund seiner hohen Sauerstoffaffinität reduzierend. Zusammen mit der
Wärmebehandlung, welche die Beweglichkeit der Sauerstoffatome erhöht und ihre Bin-
dung an den Kristall verringert, kommt es daher zur Sauerstoffdiffusion aus dem grenz-
flächennahen LiNbO3 in die Titan-Haftvermittlerschicht hinein. Die Temperaturen von
400◦C bis 450◦C ermöglichen vermutlich keine ausreichend schnelle Nachlieferung von
Sauerstoff aus dem Substratvolumen an die Schichtgrenzfläche, so dass es dort zur Aus-
bildung der in Abbildung 4.17 a gezeigten fleckenförmigen Verarmungszone kommt.
4.2.1.6 Zusammenfassung
Die Ti/Al/Ti/Al-Metallisierungen zeigen bei Temperung nach fünf Stunden ab 400◦C
an Luft und im Vakuum Diffusion von Aluminium- und Titanatomen und anschließende
Bildung von Al3Ti-Körnern. Dies geschieht unter Auflösung der Ti-Zwischenschicht. Die
Ti-Haftvermittlerschicht bleibt hingegen stabil, da diese durch Substratsauerstoff oxidiert
worden ist und von einer 10 nm dicken, ebenfalls oxidierten Aluminium-Schicht geschützt
wird. Durch die Diffusion des Substratsauerstoffs wird das Substrat in Grenzflächennähe
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reduziert (Verarmungszone). Die fortschreitende Phasenbildung führt zu einem tempera-
turabhängigen Anstieg der Korngrößen unter Abbau der Ti-Zwischenschicht. Die anstei-
gende Al3Ti-Korngröße hängt dabei ausschließlich von der Temperatur und nicht von der
Glühatmosphäre ab. Es wurde keine Abhängigkeit von den Schichtdicken und den Sub-
stratmaterialien (LiNbO3 und La3Ga5SiO14) gefunden.
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4.2.2 TSN/Cu/TSN-Metallisierungen
Um die thermische Stabilität der TSN-Diffusionsbarriere und mögliche Veränderungen
des Kupfer-Gefüges zu analysieren, wurden folgende Proben für fünf Stunden an Luft
getempert:
Tabelle 4.7: Zusammenstellung der TSN/Cu/TSN-Proben
Probe Substrat Temperatur in ◦C
SAW 58 1a SiO2 RT
SAW 58a SiO2 300
◦C
SAW 58b SiO2 500
◦C
SAW 58c SiO2 700
◦C
SAW 59 1a Si RT
SAW 59a Si 300◦C
SAW 59b Si 500◦C
SAW 59c Si 700◦C.
Der Schichtaufbau der untersuchten Proben entspricht dem der SAW-Teststruktur (Kap.
2.1.4). Die beiden unterschiedlichen Substratmaterialien Silizium und Siliziumoxid wur-
den gewählt, um den Einfluss eines oxidischen Substrates auf die Stabilität der Barriere
gegenüber Sauerstoffdiffusion zu untersuchen. Die amorphen Diffusionsbarrieren wurden
in der Zusammensetzung Ta30Si18N52 (TSN) hergestellt.
Untersucht wurde, ob und bei welcher Temperatur die Barriereschichten kristallisieren
und welche strukturellen Veränderungen stattfinden. Weiterhin wurde überprüft, wann
sich das Kupfer-Gefüge verändert, d.h. ob ein temperaturbedingter Ausfall der SAW-Fin-
gerelektroden unter Einsatzbedingungen zu erwarten ist. Die Temperatur, bis zu der die
Kupfer-basierten SAW-Filter eingesetzt werden, liegt bei rund 200◦C [43]. Für Anwen-
dungen der SAW-Bauelemente als Temperatursensoren werden wesentliche höhere Ein-
satztemperaturen erwartet.
Die Anforderungen an die TSN-Diffusionsbarriere wurden in Kapitel 2.1.3.3 auf Seite 13
dargelegt. Die Kenntnis der Oxidationsbeständigkeit ist für den Einsatz des TSN-Systems
als Diffusionsbarriere auf den piezoelektrischen, oxidischen Substraten (LiNbO3, LiTaO3,
Langasit und Quarz) notwendig.
Das Metallisierungssystem TSN/Cu/TSN ist für beide Substrate bis 500◦C stabil. Die
TEM-Hellfeld-Abbildungen zeigen für die bei 500◦C getemperten Proben keine Auflösung
der beiden TSN-Schichten sowie keine Interdiffusion der Cu-Schicht (Abb. 4.18 a). Dabei
heben sich die beiden TSN-Diffusionsbarrieren als dunkle Bänder unterhalb und oberhalb
der Kupfer-Schicht hervor, wohingegen die Kupfer-Körner nur geringen Kontrast zeigen.
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a) b)
Abbildung 4.18: STEM-Hellfeldabbildung mit eingezeichnetem Verlauf der Linienanalyse (a)
und geglättetem Konzentrationsverlauf entlang dieser Linie (b) einer bei 500◦C
getemperten TSN/Cu/TSN-Probe
EDXS-Linienanalysen über den Schichtverbund bestätigen dieses Ergebnis und zeigen
chemisch getrennte Schichten (Abb. 4.18 b). Dem Substrat nachfolgend ist zwischen der
Position von 0 und 50 nm das Ta-Si-Signal der unteren Diffusionsbarriere zu erkennen.
Die Silizium-K-Strahlung und die Tantal-M-Strahlung liegen nahe beieinander, so dass
eine Trennung der beiden Elemente anhand dieser Linien nicht möglich ist. Das erhöhte
Platinsignal im Bereich der beiden Barriereschichten wird durch Überlagerung der Ta-Lγ
und der Pt-Lβ-Linie vorgetäuscht. Von der Position von 50 bis 320 nm erstreckt sich das
Signal der Kupferschicht. Daran schließt die obere TSN-Diffusionsbarriere an, wie das da-
zugehörige Konzentrationsprofil zwischen der Position von 370 bis 410 nm zeigt. Danach
wird das Signal der Platin-Schutzschicht gemessen. Alle untersuchten Proben auf beiden
Substratmaterialien sind bis 500◦C thermisch stabil.
Die bei 700◦C getemperten Proben zeigen hingegen starke Veränderungen der Schichten
(Abb. 4.19). Die Cu-Schicht löst sich auf, beide TSN-Schichten verändern sich. Kupfer
diffundiert unter Bildung von Hohlräumen über die ehemalige obere TSN-Schicht.
EDXS-Linienanalysen über den stark gestörten Schichtverbund weisen nach, dass die
hellen Inseln innerhalb der TSN-Schichten zwischen 75 nm und 95 nm einen höheren
Tantal-Silizium-Anteil als die umgebende, dunklere Matrix aufweisen (Abb. 4.20). Dies
deutet auf die Bildung von Ta-Siliziden hin. Möglicherweise diffundiert das Cu durch Risse
in der oberen Barriereschicht über diese. Aus diesem Grund wird kein signifikant erhöhter
Cu-Gehalt in der TSN-Schicht nachgewiesen. Die Risse könnten durch unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Cu und TSN verursacht werden.
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Abbildung 4.19: STEM-Dunkelfeldaufnahme der stark gestörten Schichtstruktur der bei 700◦C
getemperten Probe auf SiO2
Diese Ergebnisse gelten für beide Substratmaterialien nach einer fünfstündigen Tempe-
raturbehandlung bei 700◦C.
a) b)
Abbildung 4.20: STEM-Dunkelfeldabbildung mit Verlauf der Linienanalyse (a) und die dazuge-
hörigen Konzentrationsverläufe für Kupfer, Tantal und Silizium und das auf-
gezeichnete Helligkeitssignal in der Dunkelfeldabbildung (b)
4.2.2.1 Zusammenfassung
Die Ergebnisse beweisen die thermische Stabilität der Kupfer-Metallisierung und der ein-
gesetzten TSN-Diffusionsbarriere bis zu einer Temperatur von 500◦C. Die Schichten ver-
mischen sich nicht und es findet keine nachweisbare Kristallisation des TSN statt. Dieses
Ergebnis ist zufriedenstellend, da die Einsatztemperaturen der SAW-Bauelemente unter-
halb von 500◦C liegen.
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Die Ergebnisse der Heizexperimente bei 700◦C zeigen eine Auflösung der TSN/Cu/TSN-
Schichten. Da sich Teile der vormals mittigen Kupfer-Schicht nach der Temperung ober-
halb der veränderten TSN-Schicht befinden (Abb. 4.19), ist vermutlich Diffusion für die
Auflösung der Kupfer-Schicht verantwortlich. Das erhöhte Tantal-Silizium-Signal im Kon-
zentrationsprofil über die obere TSN-Barriere in Abbildung 4.20 könnte durch die in der
Literatur beschriebene Tantal-Silizid-Bildung erklärt werden. Die Bildung von Tantal-Si-
liziden stellt eine mögliche Reaktion dar, die für den Ausfall von TSN-Diffusionsbarrieren
bei höheren Temperaturen verantwortlich ist [61]. Die dort beschriebene Bildung von Kup-
fer-Siliziden beim Ausfall von TSN-Barriereschichten konnte anhand der durchgeführten
EDXS-Linienanalysen nicht gefunden werden. Der in Abbildung 4.20 b dargestellte Kon-
zentrationsverlauf für Kupfer (rote Kurve) zeigt kein massives Eindiffundieren von Cu
in die TSN-Schicht. Möglicherweise diffundiert das Cu durch Risse in der oberen TSN-
Barriere nach oben. Diese Ergebnisse gelten für beide Substratmaterialien (Si und SiO2).
Die TSN-Schichten der Zusammensetzung Ta30Si18N52 sind als Diffusionsbarrieren auf
oxidischen, piezoelektrischen Substraten geeignet. Dieses Ergebnis wird durch andere Un-
tersuchungen [4,14,68] bestätigt.
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4.3 Belastung mit SAW
Im vorangegangenen Kapitel wurden die Ergebnisse zur Temperaturstabilität der TSN-
Diffusionsbarriere gezeigt. Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der akustischen
Belastungstests an Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Proben dargestellt. Die dabei verwendete
Teststruktur ist in Kapitel 2.1.4 erläutert. Wie dort gezeigt, ermöglicht die SAW-Test-
struktur die gleichzeitige Belastung des Ti/Al- und des TSN/Cu/TSN-Systems.
Die Proben wurden mit unterschiedlichen Leistungen bei gleicher Dauer (2000 Minu-
ten) an Luft belastet. Dazu wurden laufende Oberflächenwellen mit einer Frequenz von
etwa 130 MHz in die Teststruktur eingekoppelt. Die Proben wurden nicht speziell geheizt
oder gekühlt und erwärmten sich nur aufgrund der eingekoppelten Oberflächenwellen. Die
verwendeten Proben sind in Tabelle 4.8, ihr Aufbau ist in Abbildung 4.21 gezeigt. Eine Ti-
Zwischenschicht wurde nicht abgeschieden, um Untersuchungen an einem industrienahen
Aufbau durchführen zu können.
Tabelle 4.8: Übersicht über die SAW-belasteten Proben
Leistung in W Probenbezeichnung
2 SAW60 05
2,5 SAW60 06
3 SAW60 08
4 SAW60 m1
a) b)
Abbildung 4.21: Schematischer Aufbau der SAW-belasteten Metallisierungssysteme (a)
TSN/Cu/TSN und (b) Ti/Al
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4.3.1 Voruntersuchungen
4.3.1.1 In-situ-Untersuchungen
Die morphologischen Veränderungen der Metallisierungen unter Belastung mit Oberflä-
chenwellen wurden in-situ im Lichtmikroskop und im REM untersucht6. Die Gefügeent-
wicklung im Inneren wurde anhand von FIB-Probenquerschnitten beurteilt. EBSD-Unter-
suchungen der SAW-Metallisierungen im Ausgangszustand zeigen für das Ti/Al-System
eine geringe Anzahl von Σ29a(43◦)- und Σ3(60◦)-Korngrenzen. Die gemessene mittlere
Korngröße ohne Berücksichtigung von Zwillingen ist (193 ± 100) nm. Die Messung inklu-
sive der Zwillinge ergab für die mittlere Korngröße (181 ± 82) nm. Weiterhin wurde eine
ausgeprägte <111>-Textur der Aluminium-Körner nachgewiesen.
In den TSN/Cu/TSN-Metallisierungen wurden viele Zwillingskörner gefunden. Der Σ3-
Korngrenzenanteil ist daher um 13% höher als in den Ti/Al-Metallisierungen. Die im
TSN/Cu/TSN-System gemessene, mittlere Korngröße beträgt (226 ± 141) nm unter Aus-
schluss der Zwillingskörner, bei Berücksichtigung der Zwillinge (184 ± 79) nm. Die EBSD-
Untersuchungen ergaben weiterhin eine gemischte <101>- und <111>-Textur für die Kup-
fer-Schicht.
Unter SAW-Belastung zeigt das Ti/Al-System eine irreversible Frequenzverschiebung in
der Filtercharakteristik. Das TSN/Cu/TSN-System zeigt dieses Anzeichen einer struktu-
rellen Schädigung nicht. Weiterhin konnte nur bei den Ti/Al-Metallisierungen eine Erhö-
hung des Gleichstromwiderstandes infolge Leiterbahn-Schädigung gefunden werden. Die
Ti/Al-Metallisierungen zeigen ab einer eingekoppelten SAW-Leistung von 1 W Loch- und
Hügelbildung. Die entstandenen Hügel und Löcher (Abb. 4.22) wachsen mit zunehmender
Belastungszeit und -leistung, zusätzlich entstehen neue Schädigungen.
Die Hügel und Löcher entstehen an Korngrenzen und Korntripelpunkten. Besonders
auffällig sind die extrem großen Hügel, die sich bei einer 2000 minütigen Belastung von
3 W (Abb. 4.23) ausbilden.
Die TSN/Cu/TSN-Metallisierungen zeigen bis zu einer eingekoppelten Leistung von
2,5 W keine nachweisbare Schädigung des Gefüges. Bei höheren Leistungen bilden sich
kleinere und flachere Hügel als im Ti/Al-System (Abb. 4.24). Eine Schädigung der amor-
phen TSN-Barriereschichten konnte nicht beobachtet werden.
Bei Versuchen an TSN/Cu/TSN-Metallisierungssystemen ohne obere TSN-Diffusions-
barriere wurden stärkere strukturelle Schädigungen als bei Proben mit oberer Barrie-
reschicht nachgewiesen. Es entstanden Löcher in der Kupferschicht, sowie kugelförmige
6durchgeführt von Dr. Marcela Pekarč́ıková, IFW Dresden
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Abbildung 4.22: Rastermikroskopisches Bild von Schädigungsmustern der Ti/Al-Metallisierung
nach 2000 min bei 2,5 W [4]
Abbildung 4.23: REM-Abbildung der herausgewachsenen Hügel im Ti/Al-System nach einer
Belastung von 3 W für 2000 min [4]
Abbildung 4.24: REM-Aufnahme von Hügeln im TSN/Cu/TSN-System [4]
Hügel, ähnlich denen im Ti/Al-System. Dies wird auf den veränderten Spannungszustand
und mögliche Oberflächendiffusion infolge fehlender Deckschicht zurückgeführt. Insgesamt
zeigt das Metallisierungssystem ohne obere TSN-Deckschicht aber eine höhere Beständig-
keit gegenüber Akustomigration als das Ti/Al-System. Die Loch- und Hügelbildung findet
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an kritischen Korntripelpunkten infolge der unterschiedlichen Korngrenzen-Diffusionsko-
effizienten statt. Die Diffusion verläuft dabei vorwiegend über Großwinkelkorngrenzen.
Besonders interessant ist, das bei Belastung im Vakuum größere Hügel und Löcher auf-
treten als an Luft. Dies wird auf die fehlende Wärmekonvektion und dadurch verursachte
höhere Temperatur in der Leiterbahn zurückgeführt [4].
4.3.1.2 Schutzschichten für die FIB-Präparation
Durch das Abbilden der geschädigten Bereiche mit dem Ionenstrahl werden die Oberflä-
chenstrukturen zerstört (single beam FIB). Daher war es notwendig, eine geeignete, me-
tallische Schutzschicht auf der Probe abzuscheiden. Diese Schutzschicht sollte die Hügel
und Löcher innerhalb der Leiterbahnen gut vor der Schädigung des Ionenstrahls schützen
und gleichzeitig die Struktur der Schädigungen gut wiedergeben.
Abbildung 4.25: REM-Bild einer geschädigten Ti/Al-Probe, bedeckt mit einer ca. 200 nm dicken
Pt-Schutzschicht
Eine abgeschiedene ca. 200 nm dicke Platinschicht schützt die darunter liegenden Schichten
ausreichend und gibt die Topographie der Hügel gut wieder (Abb. 4.25). Die von der Ober-
fläche ausgehenden Löcher in den Ti/Al-Metallisierungen werden zugedeckt. Daher war
nur die gezielte Präparation von Hügeln möglich.
4.3.2 Experimente bei Raumtemperatur
Abhängig vom Materialsystem und der eingekoppelten Leistung kommt es, wie oben dar-
gestellt, zu einer unterschiedlichen Ausbildung von Schädigungen im Gefüge. Aus diesem
Grund sind die Ergebnisse für die Materialsysteme getrennt dargestellt.
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4.3.2.1 Ti/Al-Metallisierung
REM-Untersuchungen sind auf die oberflächennahe Abbildung der Schädigungen begrenzt.
Mögliche Gefügeveränderungen im Inneren der Leiterbahnen und chemische Veränderun-
gen infolge Akustomigration bleiben dabei verborgen. Eine erhöhte Akustomigrations-
Beständigkeit des Ti/Al-Systems führt zu einer erheblichen Kostenreduzierung auf Seiten
der Bauteil-Hersteller, da bestehende Produktionsstrecken nur leicht modifiziert werden
müssen und nicht komplett auf Cu-basierte Metallisierungen umgestellt werden müssen.
Daher sind verbesserte Al-basierte Metallisierungen (wie Ti/Al) nach wie vor von beson-
derem Interesse.
Ausgangszustand Die Querschnittsuntersuchungen des Ti/Al-Systems im Ausgangszu-
stand zeigen ein weitgehend kolumnares Gefüge innerhalb der Aluminium-Schichten (Abb.
4.26). Die unterschiedliche Graufärbung zwischen den verschiedenen Körner ist auf Beu-
gungskontrast der unterschiedlich orientierten Körner zurückzuführen. Die Helligkeitsän-
derungen in den verschiedenen Aluminium-Körnern sind durch mechanische Spannungen
innerhalb der Körner zu erklären. Die anhand der Hellfeld-Abbildung bestimmte mittlere
Kornbreite beträgt (182 ± 69) nm, die gemessene mittlere Kornhöhe (298 ± 85) nm. Für
die Bestimmung der Kornbreite bzw. -höhe wurden 69 Körner ausgewertet.
Abbildung 4.26: TEM-Hellfeldaufnahme der Ti/Al-Metallisierung im Ausgangszustand mit ko-
lumnaren Gefüge
EDXS-Linienanalysen quer über den Schichtstapel zeigen keine nachweisbare chemi-
sche Vermischung der Schichten (Abb. 4.27). Dem LiNbO3-Substrat (Position bis 0 nm),
gekennzeichnet durch den hohen Sauerstoffanteil (grüne Kurve in Abb. 4.27 b), nachfol-
gend ist die Titan-Haftvermittlerschicht durch die Spitze in der Titan-Konzentration zu
erkennen (Position 0–10 nm). Der Titanschicht nachfolgend, wird die Aluminium-Schicht
durch das hohe Aluminium-Signal charakterisiert. Der Anstieg des Sauerstoff-Signals bei
einer Strahlposition von 370 nm ist durch Oberflächenoxidation der Aluminium-Schicht
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erklärbar.
a) b)
Abbildung 4.27: STEM-Dunkelfeldaufnahme einer unbelasteten Ti/Al-Probe mit Verlauf der
Linienanalyse (a) und die dazugehörigen Konzentrationsprofile (b)
Um die Elementverteilung zweidimensional erfassen zu können, wurden energiegefilterte
Aufnahmen des Schichtquerschnittes aufgenommen (Abb. 4.28). Diese bestätigt die Aus-
sagen der EDXS-Konzentrationsprofile. Eine Vermischung der Schichten ist nicht nach-
weisbar.
a) b)
Abbildung 4.28: (a) Nullverlust- und (b) energiegefilterte Aufnahme der Al-Metallisierung im
Ausgangszustand (grün = O-K, rot = Ti-L, blau = Al-K)
Belastete Ti/Al-Strukturen TEM-Aufnahmen der mit bis zu 4 W belasteten Proben,
zeigen Hügel und Löcher in der Al-Schicht. In Abbildung 4.29 sind typische Löcher, in
Abbildung 4.30 auftretende Hügel der Al-Schicht dargestellt. Diese beiden Schädigungen
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bilden sich hauptsächlich an Korngrenzen. Trotz Lochbildung im Al bis zur Titan-Haft-
vermittlerschicht hinunter, verändert sich diese dabei nicht (Abb. 4.29 b). Die mittleren
Korngrößen der belasteten SAW-Metallisierungen sind in Tabelle 4.9 dargestellt. Ein si-
gnifikanter Zusammenhang zwischen der eingebrachten SAW-Leistung und der mittleren
Kornbreite bzw. -höhe konnte bei diesen Belastungen bei Raumtemperatur für das Ti/Al-
System nicht gefunden werden.
a) b)
Abbildung 4.29: Löcher in belasteten Ti/Al-Metallisierungen (a) TEM-Hellfeldabbildung und
(b) STEM-Dunkelfeldabbildung
Tabelle 4.9: Al-Korngrößen des Ti/Al-Systems
Proben- eingekoppelte mittlere mittlere Anzahl der
bezeichnung Leistung Kornbreite Kornhöhe ausgewerteten
in W in nm in nm Al-Körner
SAW61 (AZ) 0 182 ± 69 298 ± 85 69
SAW60 05 2 247 ± 120 275 ± 97 59
SAW60 06 2,5 193 ± 94 207 ± 95 121
SAW60 08 3 263 ± 110 285 ± 76 47
SAW60 m1 4 222 ± 91 250 ± 88 30
Im Gegensatz zu den thermisch belasteten Schichten tritt bei SAW-Belastung keine
Oxidation der Ti-Haftvermittlerschicht und der unteren Al-Schicht auf (Abb. 4.31). Im
LiNbO3 steigt das Sauerstoffsignal zur Grenzfläche hin leicht an, sinkt aber an der Grenze
zur Ti-Schicht signifikant ab. Der erneute Anstieg im Al wird durch die Oxidation der
Seitenflächen der TEM-Lamelle verursacht.
Energiegefilterte Aufnahmen von TEM-Querschnittsproben akustisch belasteter Ti/Al-
Metallisierungen bestätigen die Stabilität der Ti-Haftvermittlerschicht gegenüber Akus-
tomigration (Abb. 4.32).
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a)
b)
Abbildung 4.30: Hügel, aufgetreten im belasteten Ti/Al-System (a) TEM-Hellfeldabbildung
und (b) STEM-Dunkelfeldabbildung
a) b)
Abbildung 4.31: STEM-Dunkelfeldabbildung mit eingezeichnetem Verlauf der Linienanalyse (a)
und die aufgenommenen Konzentrationsverläufe (b) der mit 4 W belasteten
Probe zeigen keine vollständig oxidierte Ti-Haftvermittlerschicht
4.3.2.2 TSN/Cu/TSN-Metallisierung
Ausgangszustand Die TEM-Hellfeldaufnahme in Abbildung 4.33 zeigt globulare Cu-
Körner unterschiedlicher Größe. Die Cu-Schichten weisen einige Zwillinge auf. Die TSN-
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a) b)
Abbildung 4.32: (a) Nullverlust- und (b) ESI-Abbildung eines Hügels der mit 4 W belasteten
Probe (grün = O-K, rot = Ti-L, blau = Al-K)
Diffusionsbarrieren heben sich aufgrund ihrer höheren mittleren Ordnungszahl deutlich
von der Cu-Schicht ab.
Abbildung 4.33: TEM-Hellfeldabbildung der TSN/Cu/TSN-Metallisierung im Ausgangszu-
stand
Die aus den TEM-Abbildungen bestimmte mittlere Kornbreite beträgt (113 ± 63) nm,
die Kornhöhe (121 ± 53) nm bei 80 ausgewerteten Körnern. Der geringe Unterschied zwi-
schen den Werten bestätigt den visuellen Eindruck eines weitgehend globularen Gefüges.
Die Ergebnisse einer EDXS-Linienanalyse quer über den Schichtaufbau zeigen chemisch
separierte Schichten (Abb. 4.34). Der Schichtaufbau wird, im Diagramm links beginnend,
durch das hohe Sauerstoffsignal des Substrates, den Anstieg des Ta- und Si-Signals durch
die untere TSN-Barriere, das hohe Cu-Signal innerhalb der Cu-Schicht und abschließend
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durch den erneuten Anstieg im Ta- und Si-Signal infolge der oberen TSN-Schicht ge-
kennzeichnet. Der abfallende Sauerstoff-Gehalt innerhalb der Cu-Schicht könnte durch
oxidierte Seitenflächen der TEM-Lamelle verursacht werden.
a) b)
Abbildung 4.34: (a) STEM-Dunkelfeldaufnahme mit Verlauf der Linienanalyse und (b) die da-
zugehörigen EDXS-Konzentrationsprofile der TSN/Cu/TSN-Metallisierung im
Ausgangszustand
Belastete TSN/Cu/TSN-Strukturen Die TEM-Aufnahmen der TSN/Cu/TSN-Schichten
nach einer SAW-Belastung von bis zu 4 W zeigen weniger strukturelle Schädigungen als
die Ti/Al-Metallisierungen. Bis zu dieser Belastung sind in den TEM-Aufnahmen nur
Hügel aber keine Löcher in der Cu-Schicht zu sehen.
Die TEM-Abbildungen (Abb. 4.35) von Hügeln im TSN/Cu/TSN-System zeigen, dass
die Hügel meist aus bereits bestehenden Kupfer-Körnern wachsen. Es bilden sich also
keine neuen Körner zwischen Kupferschicht und oberer TSN-Barriere. Die obere, verformte
TSN-Diffusionsbarriere ist in beiden Bildern intakt.
Die Korngrößen der Kupferkörner sind in Tabelle 4.10 zusammengefasst. Aus den TEM-
Aufnahmen und der geringen Schwankung zwischen mittlerer Kornbreite und -höhe ist
ein weitgehend globulares Gefüge abzulesen. Die Korngrößen hängen bei dieser Belastung
nicht signifikant von der eingekoppelten SAW-Leistung ab.
Zum Nachweis der chemischen Stabilität, besonders der TSN-Diffusionsbarrieren wur-
den EDXS- und EELS-Analysen an den TSN/Cu/TSN-Schichten durchgeführt. In Abbil-
dung 4.36 sind die TEM-Dunkelfeldaufnahme mit dem Verlauf der Linienanalyse und die
dazugehörigen Konzentrationsprofile dargestellt.
In Abbildung 4.36 b ist, links beginnend, das erhöhte Sauerstoff-EELS-Signal des Sub-
strates zu erkennen. Der Sauerstoff-Gehalt fällt nach Erreichen der Grenzfläche zum TSN
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a) b)
Abbildung 4.35: TEM-Hellfeldaufnahmen von Hügeln innerhalb der Cu-Schicht der belasteten
TSN/Cu/TSN-Metallisierung, bevorzugt an Korngrenzen
Tabelle 4.10: Cu-Korngrößen für das TSN/Cu/TSN-System
Proben- eingekoppelte mittlere mittlere Anzahl der
bezeichnung Leistung Kornbreite Kornhöhe ausgewerteten
in W in nm in nm Cu-Körner
SAW61 (AZ) 0 113 ± 63 121 ± 53 80
SAW60 05 2 117 ± 69 127 ± 60 78
SAW60 06 2,5 108 ± 56 122 ± 56 66
SAW60 08 3 - - 0
SAW60 m1 4 123 ± 38 124 ± 49 72
a) b)
Abbildung 4.36: (a) STEM-Dunkelfeldaufnahme mit dem Verlauf der Linienanalyse und (b)
die dazugehörigen Konzentrationsprofile über die untere TSN-Barriere und die
angrenzenden Schichten der mit 4 W belasteten Probe
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ab. Aufgrund der besseren Empfindlichkeit der EEL-Spektroskopie für leichte Elemente
wurde das Sauerstoff-EELS-Signal aufgetragen. Das überlagerte Tantal- und Silizium-Si-
gnal ist nur innerhalb der TSN-Barriere erhöht. Im weiteren Verlauf, ab Position 10 nm,
zeigt sich ein Anstieg im Cu-Signal durch das Erreichen der Kupfer-Schicht. Im Kupfer
wird nur ein geringer Sauerstoff-Gehalt nachgewiesen.
Die zweidimensionale Elementverteilung innerhalb der Querschnittsproben des TSN/Cu/TSN-
Systems wird durch energiegefilterte Aufnahmen veranschaulicht (Abb. 4.37). Diese zei-
gen zwischen zwei, schwach ausgeprägten Hügeln des TSN/Cu/TSN-Schichtstapels keine
sichtbaren chemischen Veränderungen. Die Dicken der TSN-Haftvermittlerschichten blei-
ben konstant.
a) b)
Abbildung 4.37: (a) Nullverlust- und (b) ESI-Aufnahme einer Schicht-Einschnürung zwischen
zwei Hügeln des TSN/Cu/TSN-Systems der mit 4 W belasteten Probe (blau
= O-K [532 eV], grün = N-K [401 eV], rot = Cu-L [931 eV])
Unter SAW-Belastung bei Raumtemperatur bis 4 W an Luft verändern sich die Cu-
Schicht und die TSN-Diffusionsbarriere nicht. Das TSN/Cu/TSN-System weist eine hö-
here Leistungsverträglichkeit gegenüber Akustomigration auf als das Ti/Al-System.
4.3.3 Zusätzliche Experimente bei 100◦C
Um die Temperaturbeständigkeit der TSN/Cu/TSN-Metallisierungen unter SAW-Belas-
tung zu testen und mögliche Veränderungen des Gefüges beschleunigt beobachten zu kön-
nen, wurden Belastungsexperimente bei 100◦C an Luft durchgeführt (Tab. 4.11.
Die Schädigungen der bei 100◦C belasteten Ti/Al-Proben unterscheiden sich im Allge-
meinen nicht von den oben dargestellten Ergebnissen (Proben SAW60 05 bis SAW60 m1).
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Tabelle 4.11: Übersicht über die, bei 100◦C SAW-belasteten TSN/Cu/TSN-Proben [4]
Probe Belastung in W Dauer bis Ausfall in h
SAW74 L1 3 404
SAW74 L3 3,2 163
SAW74 L2 3,5 90
Die TEM-Aufnahmen der bei 100◦C belasteten TSN/Cu/TSN-Proben (Abb. 4.38) zei-
gen hingegen deutlich ausgeprägtere Loch- und Hügelbildung gegenüber den bei Raum-
temperatur belasteten (Abb. 4.35).
a) b)
Abbildung 4.38: TEM-Querschnittsaufnahmen von Hügel im TSN/Cu/TSN-System (bei 100◦C
belastet) (a) STEM-Dunkelfeldaufnahme und (b) TEM-Hellfeldaufnahme
Weiterhin ist hier deutlicher zu erkennen, dass die Hügel aus bereits bestehenden Cu-
Körnern gewachsen sind. Es bilden sich keine zusätzlichen Kristallite zwischen der ur-
sprünglichen Cu-Schicht und der oberen TSN-Barriere (Abb. 4.38). Die Hügel in den
TSN/Cu/TSN-Metallisierungen fallen wesentlich flacher und breiter aus als in den Ti/Al-
Schichten.
Abbildung 4.39 zeigt typische Löcher innerhalb der Cu-Schicht nach SAW-Belastung.
Besonders zu beachten ist dabei, dass diese Schädigungen, wie auch im Ti/Al-System be-
obachtet, ausschließlich an den Korngrenzen auftreten. Die Lochbildung beginnt hier mit
kleinen V-förmige Löchern entlang von Cu-Korngrenzen an der Grenzfläche zur unteren
TSN-Diffusionsbarriere (Abb. 4.40 a und b).
Für die zwischen 3 und 3,5 W belasteten TSN/Cu/TSN-Proben (SAW74 L1 bis SAW74 L3)
ist ein Zusammenhang zwischen eingekoppelter Leistung und mittlerer Korngröße zu er-
kennen. Abbildung 4.41 zeigt einen leichten Anstieg der mittleren Kornbreite und -höhe
mit zunehmender Leistung. Das globulare Cu-Gefüge spiegelt sich auch hier im geringen
Unterschied zwischen Kornbreiten und -höhen wieder.
Der Anstieg der mittleren Korngrößen mit steigender eingebrachter SAW-Leistung lässt
sich in stärkerem Maße auch in den bei 100◦C belasteten Ti/Al-Proben finden, wie Ab-
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a) b)
Abbildung 4.39: TEM-Hellfeldaufnahmen von Löcher an Tripelpunkten innerhalb der Cu-
Schicht der TSN/Cu/TSN-Metallisierung
a) b)
Abbildung 4.40: TEM-Hellfeldaufnahmen von Löcher an Korngrenzen in der Cu-Schicht
bildung 4.41 verdeutlicht. Der Unterschied zwischen Kornbreite und Kornhöhe in der
Aluminiumschicht ist auf das überwiegend kolumnare Al-Gefüge zurückzuführen.
Zum Bestimmen der Elementverteilung wurden energiegefilterte Aufnahmen von den
geschädigten Bereichen angefertigt. Abbildung 4.42 zeigt ein V-förmiges Loch entlang ei-
ner Cu-Korngrenze an der Grenzfläche zur unteren Diffusionsbarriere. Die TSN-Schicht
zeigt keine nachweisbaren Veränderungen der Struktur (Kristallitbildung) oder Phasen-
umwandlungen.
In Abbildung 4.43 sind die energiegefilterten Aufnahmen eines Hügels der Cu-Leiter-
bahn dargestellt. Eine chemische Veränderung des Schichtaufbaus ist nicht nachweisbar.
Die Nullverlustaufnahme (Abb. 4.43 a) lässt keine strukturelle Veränderung der beiden
TSN-Barrieren erkennen.
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a) b)
Abbildung 4.41: Korngrößen-Diagramme der (a) TSN/Cu/TSN- und (b) Ti/Al-Metallisie-
rungen in Abhängigkeit der eingekoppelten SAW-Leistung (Die Zahlen über
den Balken geben die Anzahl der ausgewerteten Körner an)
a) b)
Abbildung 4.42: Nullverlust- und energiegefilterte Aufnahme eines Loches in der Cu-Schicht der
bei 3,2 W belasteten Probe (blau = O-K, grün = N-K, rot = Cu-L)
a) b)
Abbildung 4.43: Nullverlust- und ESI-Aufnahme eines Hügels der Cu-Schicht der bei 3,5 W
belasteten Probe (blau = O-K, grün = N-K, rot = Cu-L)
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4.3.3.1 Probleme bei der FIB-Präparation
Nach dem Präparieren der TSN/Cu/TSN-Metallisierungen mit der FIB-Methode zeigte
sich in den TEM-Abbildungen häufig ein
”
Schleier“ über den Schichten. Aufgrund die-
ses Schleiers war keine Beugung und Abbildung möglich. REM-Untersuchungen7 zeigten
folgendes Bild der TEM-Lamelle (Abb. 4.44).
Abbildung 4.44: REM-Bild einer TEM-Lamelle mit Pt-Schleier
Infolge des Ga+-Ionenbeschusses kann sich die Ga3Cu-Phase bilden [131]. Diese Phase
lässt sich schwer sputtern, so dass es zur verstärkten Rückstreuung von Ionen und damit
zum Energieeintrag in die organische Platinschutzschicht kommt. Dadurch wird das orga-
nische Platin aktiviert und es kommt durch Oberflächendiffusion zu einem
”
Verschmieren“
der organischen Platinschutzschicht auf der Lamelle.
Leider konnte die Ga3Cu-Phase im REM und im TEM bisher nicht nachgewiesen wer-
den. Sie wird vermutlich ebenfalls vom Pt-Schleier überdeckt. Bei TEM-Lamellen, die bei-
de Metallisierungssysteme nebeneinander enthalten, wird dieser Pt-Schleier ausschließlich
auf der TSN/Cu/TSN-Seite gefunden. Die Ti/Al-Seite ist davon unberührt.
Ein weiterer störender Effekt ist die Verbiegung der TEM-Lamelle (Abb. 4.45). Gründe
dafür könnten Spannungen innerhalb des Schichtverbundes oder Aufladungen des piezo-
elektrischen Substrates sein.
7durchgeführt von Dr. S. Menzel, Dr. H. Wendrock, D. Reitz und S. Strehle, IFW Dresden
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Abbildung 4.45: REM-Abbildung einer durchgebogenen TEM-Lamelle (Draufsicht)
4.3.4 Zusammenfassung
Die Ti/Al-Elektroden zeigen nach SAW-Belastung stark ausgeprägte, unregelmäßig ge-
formte Hügel und schlitzförmige oder auch runde Löcher an Korngrenzen innerhalb der
Aluminiumschicht. Die Löcher bilden sich im Querschnitt nicht an bevorzugten Stellen
entlang der Korngrenzen. Die Ti-Haftvermittlerschicht wird durch SAW-Belastung nicht
geschädigt.
Die TSN/Cu/TSN-Proben zeigen ähnliche Schädigungen erst bei wesentlich höheren
SAW-Leistungen. Die entstehenden Hügel in der Cu-Schicht sind flach. Die Löcher bilden
sich bevorzugt an Cu-Korngrenzen an der Grenzfläche zur unteren Diffusionsbarriere.
Diese Löcher besitzen eine V-Form. Die TSN-Diffusionsbarrieren werden durch die SAW-
Belastung nicht nachweisbar beeinflusst.
Bei SAW-Belastung bei 100◦C nimmt in beiden Metallisierungssystemen die Korngröße
mit steigender eingekoppelter Leistung zu. Grund dafür könnte die erhöhte Korngrenzen-
diffusivität bei 100◦C sein.
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5.1 Thermische Ausdehnung von Al- und Cu-Einkristallen
Um einen Zusammenhang zwischen den Gefügeveränderungen unter SAW-Belastung (vor-
hergehendes Kap.) und den mechanischen Spannungen innerhalb der Metallisierungen
herzustellen, ist die Spannungsmessung mit hoher Ortsauflösung notwendig. Die konver-
gente Elektronenbeugung stellt ein dafür geeignetes Verfahren dar. Um die verwendeten
Methoden zum Auswerten der konvergenten Beugungsbilder und zum Berücksichtigen der
dynamischen Verschiebung zu testen, wurden die temperaturabhängigen Gitterkonstanten
von Al- und Cu-Einkristallen gemessen und mit Literaturwerten verglichen.
5.1.1 Methodische und experimentelle Vorarbeiten
Die konvergenten Beugungsmuster wurden am TEM Tecnai F30 der Firma FEI aufge-
nommen. Es wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 300 kV gearbeitet, um damit
genügend dicke Proben (. 300 nm) durchstrahlen zu können und dadurch präparations-
bedingte Relaxationseffekte (Kap. 3.1.4 auf Seite 49) zu verringern. Um die Temperatur
der Probe zwischen +25◦ und -185◦C variabel einzustellen, wurde ein kombinierter Heiz-
Kühlhalter der Firma Gatan verwendet.
Als Auswertesoftware wurde ein Programmpaket benutzt, das von S. Krämer [90] maß-
geblich entwickelt und an die Bedürfnisse dieser Arbeit angepasst wurde. Modifiziert wur-
den die Modelle des Spannungszustandes innerhalb der Probe und die direkte Ausgabe der
Gitterkonstanten für die Ermittlung der thermischen Ausdehnung. Weiterhin wurde die
Hough-Transformation überarbeitet und das Programm an die aktuelle PC-Architektur
angepasst8. Zusätzlich musste eine Datenbank der dynamischen Korrekturwerte für die
verwendeten HOLZ-Linien der fünf für die Spannungsmessung geeigneten Zonenachsen
angelegt werden. Die dynamischen Korrekturwerte wurden durch Vergleich der HOLZ-
Linienlage in kinematisch simulierten Beugungsbildern mit der Linienlage in dynamisch
simulierten Bildern ermittelt (Kap. 5.1.1 auf Seite 98).
8durchgeführt mit Unterstützung von Dr. Thomas Gemming, IFW Dresden
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Hough-Transformation Zum Umwandeln der HOLZ-Linienlage in den simulierten und
experimentellen Beugungsbildern in mathematisch auswertbare Daten wurde die Methode
der Hough-Transformation verwendet. Dabei handelt es sich um einen Algorithmus, um
Linien innerhalb von Bildern zu detektieren. Von Hough [132] entwickelt, werden dabei
Linien durch eine Transformation in punktförmige Intensitäten umgewandelt. Die Hough-
Transformation wurde erstmals von Krieger Lasson zur Detektion von Kikuchi-Bändern
benutzt [133]. Zur Bestimmung von HOLZ-Linien wurde sie erstmals von Krämer ange-
wandt [134].
Ziel der Anwendung der Hough-Transformation ist die hochgenaue Erfassung der HOLZ-
Linien im Beugungsbild, wobei die Methode zugleich unempfindlich gegenüber Bildrau-
schen ist und sich leicht automatisieren lässt.
Für die Hough-Transformation wird angenommen, dass jede HOLZ-Linie durch eine
Geradengleichung in der Hesseschen Normalform: x ·cos ϕ+y ·sin ϕ−r = 0 charakterisiert
wird.
Dabei können die Geraden durch die beiden Parameter r und ϕ dargestellt werden
(Abb. 5.1). r steht dabei senkrecht auf der Geraden und verläuft durch den Ursprung des
Koordinatensystems. ϕ definiert den Winkel von r und der x-Achse.
Abbildung 5.1: Darstellung einer Geraden in der Hesseschen Normalform
Mit diesen beiden Parametern wird ein neues Koordinatensystem (r,ϕ) erzeugt, in dem
jede HOLZ-Linie durch einen Punkt dargestellt wird. Die Hough-Transformation erzeugt
zu jedem Punkt (x, y) im Beugungsbild eine sinusförmige Kurve
(r = x · cos ϕ + y · sin ϕ) im (r,ϕ)-Koordinatensystem. Da ϕ alle Werte zwischen 0 und π
annimmt, werden alle Geraden im Beugungsbild berücksichtigt. Zu jeder Geraden gehört
ein Wertepaar (r,ϕ), so dass sich alle sinusförmigen Kurven in diesem Punkt schneiden.
5.1 Thermische Ausdehnung von Al- und Cu-Einkristallen 95
Das Maximum dieses Punktes im Hough-Koordinatensystem charakterisiert, durch r und
ϕ, die Lage der HOLZ-Linie (Abb. 5.2). Da die Linien im Beugungsbild durch geringe Va-
riationen des Kristallgitters im Anregungsgebiet und durch die elektronische Aufzeichnung
verschmiert sind, verwischen auch die zu den einzelnen HOLZ-Linien gehörenden Punkte
im Hough-Koordinatensystem. Die Parameter (r,ϕ) der HOLZ-Linien stehen in folgendem
Zusammenhang mit der Geradengleichung y = m · x + c: m = tan α = − cot ϕ und c =
r/ sin ϕ.
a) b)
Abbildung 5.2: Simuliertes Beugungsbild der Zonenachse <136> für Aluminium mit rot unter-
legter HOLZ-Linie (a) und daraus berechnete Hough-Transformation mit dem
zur HOLZ-Linie dazugehörigen, rot unterlegten Intensitätsmaximum (b)
Der für die Hough-Transformation notwendige gleichmäßige Bildhintergrund wurde
durch Anwenden eines Bildfilters (Abzug eines homogenisierten Untergrunds) erreicht.
Es zeigte sich, dass ein Mindest-Signal-Rausch-Verhältnis im Beugungsbild von 10 nicht
unterschritten werden sollte und eine Mindest-Kameralänge von 1 m erforderlich ist, da an-
sonsten die Reproduzierbarkeit der Linienlagebestimmung abnimmt. Experimentell kann
das Signal-Rausch-Verhältnis durch den Einsatz eines Kühlhalters (Abb. 5.3) und durch
Energiefilterung (Abb. 5.4) verbessert werden. Durch Abkühlen der Probe wird die ther-
misch diffuse Streuung verringert. Mit Hilfe des Energiefilters werden die unelastischen
Streuanteile aus dem Beugungsbild entfernt.
Auf den Einsatz des Energiefilters wurde in der weiteren Arbeit verzichtet, um zu-
sätzliche Verzerrungen des Beugungsbildes durch die Multipole des Filters zu vermeiden.
Zusätzlich begrenzt die Eingangsblende des Filters den abbildbaren Winkelbereich im
Beugungsbild.
Die HOLZ-Linien wurden im experimentellen Bild unter folgenden Gesichtspunkten
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a) b)
Abbildung 5.3: (a) Beugungsbild bei +23◦C und (b) bei -183◦C, deutlich zu erkennen ist das
verbesserte Signal-Rausch-Verhältnis beim Einkühlen der Probe
a) b)
Abbildung 5.4: Verbessertes Signal-Rausch-Verhältnis durch Energiefilterung: (a) ungefiltertes
Beugungsbild und (b) gefiltertes Bild
manuell ausgewählt:
• Empfindlichkeit gegenüber Änderungen der Gitterkonstanten,
• Kontrast,
• Gleichmäßigkeit der Linien über gesamtem Beugungsscheibchen und
• große Schnittwinkel zwischen den HOLZ-Linien, um Linienverbiegungen zu mini-
mieren.
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Die Genauigkeit beim Bestimmen der HOLZ-Linien beeinflusst die Genauigkeit der
Gitterparameterberechnung. Deshalb wird eine Sub-Pixel-Genauigkeit angestrebt. Das In-
tensitätsmaximum im Hough-Koordinatensystem wird mit einem zweidimensionalen Po-
lynom angefittet [134]. Aus den Parametern des Polynoms werden dessen Maximum und
daraus die Geradengleichung des angefitteten Intensitätsmaximums berechnet (Abb. 5.5).
a) b)
Abbildung 5.5: Angefittetes Intensitätsmaximums, die aufgetragenen Kreuze entsprechen den
Pixel-Intensitäten im Bereich des Hough-Maximums und die durchgezogene Li-
nie dem Polygonverlauf (a) Anstiegswinkel der HOLZ-Linie und (b) Achsenab-
schnitt der Linie
Bestimmung der Hochspannung Die durch eine Veränderung der Hochspannung ∆U
verursachte Abweichung in der HOLZ-Linienlage und die daraus resultierende scheinbare
Veränderung der Gitterkonstanten ∆a kann abgeschätzt werden durch: −∆a
a
=
∆U
2 · U
[96].
Mit anderen Worten bewirkt eine Änderung der Hochspannung eine ähnliche Verschiebung
der HOLZ-Linienlage wie eine allseitige Änderung der Gitterkonstanten. Für die hochge-
naue Gitterkonstanten-Bestimmung ist somit eine präzise Bestimmung der Hochspannung
notwendig.
In der Literatur werden dazu zwei verschiedene Wege vorgeschlagen. Beide Methoden
beruhen auf der Bestimmung der Hochspannung mittels konvergenter Beugung unter An-
nahme einer spannungsfreien Probe, deren Gitterkonstanten bekannt sind.
Bei der ersten Methode wird die Hochspannung durch Messung an Si-Einkristallen
bestimmt. Verschiedene Autoren schlagen dazu unterschiedliche Zonenachsen vor. Dabei
müssen die dynamischen Effekte infolge der hohen Besetzungsdichte mit Atomen im Sili-
zium berücksichtigt werden.
Bei der zweiten Methode wird im selben Material und in derselben Zonenachse die
Hochspannung bestimmt, in dem bzw. der später auch die Gitterkonstanten gemessen wer-
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den [135]. Dabei müssen die dynamischen Effekte (Linienverschiebung und -verbiegung)
ebenfalls hinreichend berücksichtigt werden, um eine präzise Messung zu gewährleisten.
Die Hochspannung in den nachfolgend beschriebenen Experimenten wurde mit Hilfe der
zweiten Methode bestimmt.
Die Angaben der Hochspannungen und ihre Abweichungen wurden anhand ihres Wertes
der Gütefunktion (nachfolgendes Kap.) gewichtet, so dass Ergebnisse von Beugungsbildern
die eine gute Übereinstimmung zwischen theoretischem und experimentellem Beugungs-
bild zeigen stärker in die Mittelung eingehen.
Auswertung Die in der vorliegenden Arbeit verwendete Auswertung anhand der Abstän-
de zwischen den HOLZ-Linien wurde durch Rozeveld, Howe und Schmauder sowie Zuo
beschrieben [98,136]. Besonders die von Zuo vorgestellte Methode macht die Auswertung
von konvergenten Beugungsmustern automatisierbar.
Von Krämer [101,137] wurde die dynamische Verschiebung jeder einzelnen HOLZ-Linie
mittels einer Datenbank von Korrekturwerten berücksichtigt. Der dabei verursachte Fehler
durch das unvollständige Berücksichtigen der dynamischen Verschiebung ist nur halb so
groß [138] wie bei der Methode der effektiven Hochspannung [139].
Kaufman, Pearson und Fraser stellten fest, dass die Gitterdehnung in Richtung der
Probennormalen gegenüber den Komponenten in der Probenebene reduziert ist. Sie füh-
ren dies auf Relaxation während der TEM-Probenpräparation zurück [122]. Nach Cle-
ment bewirkt die präparationsbedingte Relaxation eine HOLZ-Linienaufspaltung und ist
selbst bei einer Probendicke von ca. 300 nm nicht zu vernachlässigen. Weiterhin soll die
konvergente Elektronenbeugung auf Probenbereiche mit schwacher Deformation begrenzt
werden [121].
Wie in Abschnitt 3.1.2.3 auf Seite 33 dargestellt wurde, wechselwirken die HOLZ-Li-
nien miteinander. Dies führt an den Kreuzungspunkten zu Verschiebungen und Verbie-
gungen der Linien. Die Stärke der dynamischen Wechselwirkung ist abhängig von der
Ordnungszahl und der Besetzungsdichte der beugenden Netzebenen, welche durch die
Orientierung der Zonenachse bestimmt ist. Die Verschiebung der HOLZ-Linien durch dy-
namische Effekte wird mit Hilfe von dynamischen Korrekturtermen berücksichtigt. Durch
die Verbiegung weichen die HOLZ-Linien von der angenommenen Geradenform ab, dies
verbreitert die dazugehörigen Intensitätsmaxima im Hough-Raum. Diese Verbreiterungen
vergrößern ihrerseits den Fehler beim Bestimmen der Intensitätsmaxima und bei der ex-
akten mathematischen Beschreibung der HOLZ-Linienlagen. Somit ist es notwendig, die
Kreuzungspunkte der HOLZ-Linien nicht in die Auswertung der Beugungsbilder einfließen
zu lassen. Sie werden deshalb herausgeschnitten. Wird nun eine HOLZ-Linie von vielen Li-
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nien geschnitten, verkürzt sich die auswertbare Liniensegmentlänge durch das Entfernen
der Schnittpunkte. Damit verringert sich wiederum die Genauigkeit der Linienbestim-
mung. Der dadurch verursachte Fehler ist aber geringer als der durch die Verbiegung der
HOLZ-Linie hervorgerufene.
Die Linienverschiebung von ausgewählten HOLZ-Linien infolge der dynamischen Wech-
selwirkung, umgerechnet in eine scheinbare relative Änderung der Gitterkonstante, ergibt
im Mittel (über verschiedene HOLZ-Linien) für Aluminium: ∆a/a = 6, 3 · 10−4 und für
Kupfer: ∆a/a = 2, 5 · 10−3. Dies zeigt, dass für eine Präzisionsbestimmung der Gitterkon-
stanten die Berücksichtigung der dynamischen Linienverschiebungen notwendig ist.
Die experimentellen Bilder werden anhand der Schnittpunktabstände der über die
Hough-Transformation extrahierten HOLZ-Linien ausgewertet. Diese werden verglichen
mit simulierten Schnittpunktabständen. Durch Division der Einzelwerte durch die Summe
aller Abstände (Normierung) wird das Verfahren unabhängig von Verdrehung und Verzer-
rung des experimentellen Bildes. Die dynamische Verschiebung wird berücksichtigt durch
Anwendung der dynamischen Korrekturwerte auf die simulierten Schnittpunktabstände.
Dabei wird die simulierte Linienlage aus kinematischer Linienlage plus dynamischer Ver-
schiebung berechnet. In einem anschließenden, iterativen Prozess wird die bestmögliche
Anpassung der simulierten Schnittpunktabstände (plus dynamischer Korrekturwerte) an
die experimentellen Abstände gesucht.
Zum Anpassen der Simulation an das experimentelle Bild können bei vorher bestimmter
Hochspannung, 9 freie Parameter variiert werden. Dies sind 6 Kristallparameter (a, b, c, α, β, γ)
und drei Mikroskopparameter (Kameralänge und zwei Parameter die die elliptische Verzer-
rung des Beugungsbildes berücksichtigen). Durch die Annahme eines Spannungsmodells
können die Kristallparameter (a, b, c, α, β, γ) miteinander verknüpft werden. Dies redu-
ziert die Anzahl der freien Parameter.
Die Auswertung ist somit eine Suche nach dem globalen Minimum in einem mehr-
dimensionalen Parameterraum. Die Genauigkeit ist dabei abhängig von der Exaktheit
der Liniendetektion, der Anzahl der Linien und dem Maß der Übereinstimmung beim
Schnittpunktsvergleich. Als Maß für die Güte der Übereinstimmung beim Vergleich der
Schnittpunktsabstände (lexpi und l
sim
i ) dient folgende Gütefunktion:
S =
1
B − q
∑
i
(lexpi − c · lsimi )
2
M2i
(5.1)
Dabei stellt M den Fehler der einzelnen Segmentlängen, B die Anzahl der eingehenden
Liniensegmente und q die Anzahl der gesuchten Parameter dar. Der Normierungsfaktor c
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passt die theoretischen Abstände den experimentellen an und ist definiert durch:
c =
∑
i
lexpi∑
i
lsimi
. (5.2)
Bei der Suche nach der besten Übereinstimmung zwischen den berechneten Schnitt-
punktsabständen und den experimentellen Abständen wird versucht, die Gütefunktion S
durch Optimierungsalgorithmen zu minimieren. Mit Hilfe der kinematischen Beugungs-
theorie und den dynamischen Korrekturwerten können die anzupassenden, theoretischen
HOLZ-Linienlagen schneller berechnet werden. Damit kann der gesamte zu untersuchende
Parameterraum nach Lösungen abgesucht werden [90]. Besteht zwischen experimentellem
und simuliertem Beugungsbild eine hinreichend gute Übereinstimmung (S minimal), sind
die Simulationsparameter und somit die Gitterkonstanten bestimmt.
Für die Messung des dreidimensionalen Dehnungszustandes sollte ein Beugungsbild al-
le notwendige Information dafür beinhalten. Nach [90] ist das Beugungsbild empfindlich
gegenüber einem dreidimensionalen Dehnungszustand, erlaubt aber nicht, das Verhältnis
der Normalkomponenten des Dehnungszustands zueinander und die Volumendehnung ein-
deutig zu ermitteln. Aus diesem Grund muss eine Annahme über den Dehnungszustand
in der Probe gemacht werden (Kap. 5.1.1.3). In der Ebene des Beugungsbildes werden
die einzelnen HOLZ-Linien am stärksten durch diejenigen Dehnungskomponenten beein-
flusst, die parallel zum g-Vektor des HOLZ-Reflexes liegen. Aufgrund der unterschiedlichen
Ausrichtungen der HOLZ-Linien ergibt sich somit deren unterschiedliche Empfindlichkeit
gegenüber den Dehnungskomponenten [90].
Für die Erfassung der dreidimensionalen Dehnungskomponenten in Leiterbahnen aus
kubisch-flächenzentrierten Metallen sind besonders die folgenden fünf Zonenachsen geeig-
net: <125>, <133>, <136>, <233> und <334>. Die HOLZ-Linien dieser Zonenachsen
sind in alle drei Raumrichtungen hinreichend empfindlich, um die einzelnen Komponenten
des dreidimensionalen Dehnungszustandes zu ermitteln. Weiterhin weisen diese Zonenach-
sen vergleichsweise geringe dynamische Effekte auf, die eine Auswertung komplizieren [90]
würden.
Die in dünnen Al- und Cu-Schichten zu erwartenden intrinsischen Spannungen lie-
gen zwischen 0–400 MPa [43]. Die mit Partialwellen-Simulationen berechneten Spannun-
gen, die durch SAW-Anregung zusätzlich auftreten, können bis zu ± 130 MPa betra-
gen (Kap. 2.4 auf Seite 24). Soll ein Spannungsunterschied von ∆σ = 50 MPa messbar
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sein, ist bei der CBED-Spannungsbestimmung eine zu erreichende Nachweisgrenze von
∆a/a ≤ 5 · 10−4 erforderlich.
Diese Nachweisgrenze von ∆a/a ≤ 5 · 10−4 macht deutlich, dass die Berücksichtigung
der dynamischen Effekte zwingend notwendig ist, da diese, wie oben gezeigt, eine größere
Abweichung verursachen.
Zur lateralen Auflösung bei CBED gibt es viele abweichende Angaben in der Literatur.
Von Armigliato et al. wird die Empfindlichkeit der konvergenten Beugung beim Messen der
Gitterkonstanten mit 10−4, die laterale Auflösung mit 1 nm angegeben. Die Ortsauflösung
wird dabei durch die Sondengröße bestimmt [140].
Dem gegenüber stehen die Arbeiten von Chuvilin [141], der mit Hilfe der Multi-Slice-
Methode die Streugebiete von HOLZ-Linien simulierte und zeigen konnte, dass die ver-
schiedenen HOLZ-Linien im zentralen Beugungsscheibchen unterschiedliche und teilweise
ausgedehnte Streubereiche (ca. 30 nm) besitzen. Daher ist das angeregte Volumen bei
konvergenter Beugung größer als bei Annahme eines säulenförmigen Anregungsgebiets
vorhergesagt.
Fehler bei der konvergenten Beugung Folgenden Fehler können beim Aufnehmen und
Auswerten der konvergenten Beugungsbilder auftreten:
• Variation der Gitterkonstante innerhalb des Anregungsbereiches,
• Fehler bei der Bestimmung der Hochspannung durch ungenau bekannte Gitterkon-
stanten,
• Fehler beim Bestimmen der HOLZ-Linien mittels Hough-Transformation,
• Fehler beim Anpassen der experimentellen Bilder und
• Fehler im verwendeten Spannungsmodell.
Der Einfluss dieser Fehler und die Eignung der Methoden wurde durch Messungen der
thermischen Ausdehnung von Al- und Cu-Einkristallen charakterisiert.
5.1.1.1 Berücksichtigung der dynamischen Effekte
Wie in Kapitel 3.1.2.3 dargelegt wurde, beschreibt die kinematische Beugungstheorie die
Lage der HOLZ-Linien nur ungenau. Daher muss für Präzisionsmessungen die dynami-
sche Beugungstheorie angewandt werden. Ein Beispiel für die Abweichung zwischen ki-
nematischer und dynamischer HOLZ-Linienlage ist in Abbildung 5.6 dargestellt. Dieser
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Unterschied wird als dynamische Verschiebung bezeichnet. Diese ist abhängig von Ord-
nungszahl, Materialdicke und HOLZ-Linienindizierung.
Abbildung 5.6: Dynamische Verschiebung, gemessen an simulierten Beugungsbildern, in Abhän-
gigkeit von der Probendicke und der Ordnungszahl für zwei HOLZ-Linien bei
Al und Cu (300 kV)
Erkennbar ist die deutlich stärkere Verschiebung bei Cu im Vergleich zu Al. Da die
Stärke der Verschiebung von der konkreten HOLZ-Linie und von der Probendicke ab-
hängt, mussten die Korrekturwerte HOLZ-Linien- und dickenspezifisch berechnet werden.
Dazu wurde jeweils ein Beugungsbild einer Zonenachse nach kinematischer und dyna-
mischer Beugungstheorie simuliert. Mit der Hough-Transformation wurden alle HOLZ-
Linien der ersten bis vierten Laue-Zone in den kinematisch und dynamisch simulierten
Beugungsbildern bestimmt und anschließend Achsenabschnitte und Anstiege verglichen.
Die Unterschiede bei Achsenabschnitt und Anstiegswinkel zwischen kinematischer und dy-
namischer Lage wurden anschließend als dynamische Korrekturwerte in einer Datenbank
festgehalten. Diese ermöglichte es, die Lage im experimentellen Beugungsbild als kine-
matische Linienlage plus dynamischem Korrekturwert zu beschreiben. Dadurch konnte
die Auswertung bei ausreichender Genauigkeit so schnell erfolgen, dass das Anfitten der
experimentellen Linienlagen weniger als 2 Minuten benötigt.
5.1.1.2 Reinheit der Einkristalle
Um den Einfluss von Verunreinigungen auf die Gitterkonstanten der Al- und Cu-Einkris-
talle abschätzen zu können, wurde mit Hilfe der Funkenmassenspektroskopie die Kon-
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zentration von Verunreinigungen der beiden Einkristalle bestimmt (Tab. 5.1 und 5.2)9.
Entsprechend dieser beiden Tabellen ist die Reinheit der Einkristalle ausreichend, um mit
den in der Literatur angegebenen Gitterkonstanten für Reinst-Al und -Cu zu arbeiten.
Tabelle 5.1: Gemessene Konzentration an Verunreinigungen des Al-Einkristalls
Element Nuklid Konzentration in at-%
B 11 97 · 10−6
Na 23 1,2 · 10−6
Mg 25 2,7 · 10−6
Si 29 9,5 · 10−6
Cl 35 + 37 41 · 10−6
K 39 1,0 · 10−6
Ca 40 0,82 · 10−6
Fe 56 0,47 · 10−6
Cu 63 1,1 · 10−6
Zn 67 18 · 10−6
Ag 107 + 109 57 · 10−6
Tabelle 5.2: Gemessene Konzentration an Verunreinigungen des Cu-Einkristalls
Element Nuklid Konzentration in at-%
B 11 9,2 · 10−6
Na 23 3,0 · 10−6
Al 27 2,7 · 10−6
P 31 530 · 10−6
K 39 3,2 · 10−6
Ca 40 2,4 · 10−6
Cr 52 4,8 · 10−6
Fe 56 6,0 · 10−6
Co 59 1,2 · 10−6
Ni 58 8,7 · 10−6
Y 89 2,7 · 10−6
Zr 92 7,8 · 10−6
Nb 93 1,0 · 10−6
Pd 106 19 · 10−6
Ag 107 4,4 · 10−6
5.1.1.3 Dehnungsmodelle
Beim Anpassen der simulierten HOLZ-Linienlagen an das experimentelle Beugungsbild
bei vorher bestimmter, aktueller Beschleunigungsspannung können neun Parameter vari-
9durchgeführt von G. Pietzsch, IFW Dresden
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iert werden, um eine optimale Übereinstimmung zu erreichen. Die sechs Gitterparameter
sind Achsenwinkel (α, β, γ) und -abstände (a, b, c), und drei Mikroskopparameter (Kame-
ralänge und Parameter, um die Abweichung des Beugungsbildes von der kreisrunden Form
infolge Linsenfehler auszugleichen). Zusätzlich muss die Nichteindeutigkeit der Fitproze-
dur berücksichtigt werden. Ein und dieselbe HOLZ-Linienlage kann durch unterschiedliche
Kombinationen der oben genannten Parameter erzeugt werden. Daher muss die Zahl der
freien Parameter für die Anpassung reduziert werden. Dies geschieht durch die Annahme
eines in der Probe vorherrschenden Dehnungszustandes.
Bezüglich der thermischen Ausdehnung eines hinreichend großen Festkörpers wurde
zunächst angenommen, dass sich dieser in alle Raumrichtungen gleich ausdehnt (Abb.
5.7).
Abbildung 5.7: Schema der allseitigen Dehnung (εx = εy = εz) bezogen auf ein Volumenelement
Wird die Geometrie einer konventionell und elektrolytisch gedünnten TEM-Probe be-
rücksichtigt, kann ein weiteres Modell angenommen werden. Die TEM-Probe wird dabei
als dünne kreisrunde Scheibe mit einem mittigen Loch betrachtet. Dadurch erscheint die
Annahme berechtigt, dass in z-Richtung der TEM-Probe keine Spannungen auftreten.
Weiterhin wird angenommen, dass keine Scherungen entstehen:
εx = εy =
∫ T
T0
α (T ′) dT ′ (5.3)
εz =
(εx + εy) ν
1− ν
+
∫ T
T0
α (T ′) dT ′ mit (5.4)
σz = τxz = τyz = 0. (5.5)
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(σx und σy fest, da kreisrunde TEM-Probe an Rändern eingespannt) Die dabei auf-
tretende Querkontraktion in z-Richtung überlagert die thermische Ausdehnung in diese
Richtung (Abb. 5.8). Dieses neue Modell führt dazu, dass keine kubische Einheitszelle
mehr vorliegt. Die Winkel in der Einheitszelle können von 90◦ abweichen.
Abbildung 5.8: Schema des veränderten Dehnungsmodells, Dehnung in xy-Ebene und Überla-
gerung von Querkontraktion und thermischer Ausdehnung in z-Richtung
5.1.1.4 Literaturangaben zur thermischen Ausdehnung
Für das Anpassen der theoretischen HOLZ-Linienlagen an die experimentell gemesse-
nen sind Startparameter der Gitterabstände notwendig. In der Literatur existieren unter-
schiedliche Angaben zur thermischen Ausdehnung von Aluminium und Kupfer.
Für Aluminium sind sechs verschiedene Angaben der Gitterkonstanten bei 25◦C ge-
funden worden [142] (Tab. 5.3). In der Arbeit wird der Mittelwert daraus von aAl =
0,40496 nm verwendet
Die Literaturangaben über die thermische Ausdehnung weichen voneinander ab (± 0,01%),
aufgrund unterschiedlicher Bestimmungsmethoden und unterschiedlicher Reinheit der Kris-
talle. Absolute Angaben der Bezugs-Gitterkonstanten bei Raumtemperatur fehlen häufig.
Oft werden nur thermische Ausdehnungskoeffizienten angegeben. Daher wurde in dieser
Arbeit aAl = 0,40496 nm bei 25
◦C und aCu = 0,361422 nm bei 14,8
◦C [143] verwendet.
Dieser Wert wurde für die exakte Bestimmung der Hochspannung benutzt.
Aus den dargestellten Verläufen der temperaturabhängigen Gitterkonstante (Abb. 5.9
und 5.10) wurde eine gemittelte Kurve berechnet. Die für die Spannungsmessung in SAW-
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Tabelle 5.3: Tabelle der verschiedenen, in der Literatur gefundenen Angaben der Aluminium-
Gitterkonstante [142]
Temperatur Gitterkonstante Autoren
in ◦C in nm
25 0,404963 Figgins, Jones & Riley
25 0,404963 Ievins & Straumanis
25 0,40496 Smakula & Kalnajs
25 0,404958 Jette & Foote
25 0,404958 van Bergen
25 0,404953 Wilson
Metallisierungen, geforderte Nachweisgrenze von ∆a/a ≤ 5·10−4 wurde auf diese gemit-
telte Kurve bezogen.
Abbildung 5.9: Darstellung der verschiedenen Literaturangaben der thermischen Ausdehnung
von Aluminium und der daraus berechneten Mittelwertkurve [142,144–148]
5.1.2 Messergebnisse und Optimierung der Auswerteprozedur
Im nachfolgenden Kapitel werden die Ergebnisse zur Messung der thermischen Ausdeh-
nung von Al- und Cu-Einkristallen unter Verwendung verschiedener Dehnungsmodelle
vorgestellt.
5.1.2.1 Vorgehensweise
Die untersuchten Aluminium- und Kupfer-Einkristalle wurden durch einen mit flüssi-
gem Stickstoff befüllten Heiz-Kühlhalter der Firma Gatan abgekühlt. Durch Gegenheizen
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Abbildung 5.10: Darstellung der verschiedenen, in der Literatur zu findenden Angaben der ther-
mischen Ausdehnung von Kupfer [143,144,147,149–152]
(Heizstrom bis ca. 600 mA) konnte die gewünschte Temperatur eingestellt werden. Mit
diesem Halter konnte durch Kippen um die x- und y-Achse, die gewünschten Zonenachsen
eingestellt werden. Der durch Polschuhbohrung und -spalt begrenzte Kippwinkel beträgt
ca. ± 25◦. Vor der Aufnahme der konvergenten Beugungsbilder wurde mittels Kikuchi-
Beugung die Orientierung des Einkristalls bestimmt. Dies ist notwendig, um bei der Aus-
wertung die Gitterachsen (a, b, c) in das Probenkoordinatensystem (x, y, z) zu drehen.
Gemessen wurde die Gitterschrumpfung infolge verringerter Temperatur in den für
die Spannungsmessung in den SAW-Metallisierungen, geeigneten Zonenachsen (<125>,
<133>, <136>, <233> und <334>).
Da die Einkristalle mit einer Orientierung nahe <110> hergestellt wurden, eigneten sich
die Zonenachsen <125> und <136> aufgrund der geringen notwendigen Kippwinkel (20◦
bzw. 25◦) besonders gut. Vorteilhafterweise zeigen die Beugungsbilder bei beiden Zonen-
achsen einen geringen Untergrund. Dadurch können die HOLZ-Linien genauer detektiert
werden. Für die Messung der thermischen Ausdehnung und die Hochspannungsbestim-
mung an den Einkristallen wurden deshalb hauptsächlich die Zonenachsen <125> und
<136> verwendet.
Zur Auswertung wurden nur HOLZ-Linien bis zur vierten Laue-Zone benutzt, da Linien
höherer Laue-Zonen sehr empfindlich auf Variationen des Kristallgitters im Anregungs-
gebiet reagieren. HOLZ-Linien der dritten und vierten Laue-Zone sind ohne Kühlung der
Probe auf ≤ -50◦C infolge der thermisch diffusen Streuung meist nicht sichtbar.
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Die Beugungsbilder wurden nicht energiegefiltert, um Verzerrungen der Beugungsbilder
durch die Linsen des Energiefilters auszuschließen.
Bei der Auswertung der konvergenten Beugungsbilder wurden nur die Gitterkonstanten
(a, b ,c), nicht aber die Achsenwinkel (α, β, γ) angefittet. Die Achsenwinkel wurden 90◦
belassen, da angenommen wird, dass keine Scherung auftritt (τxz = τyz = 0).
Die Schwankung der Hochspannung über sechs Stunden wurde anhand von Messungen
an einem Cu-Einkristall bei RT bestimmt. Sie betrug 0,01%, mit einigen Ausreißern. Aus-
gewertet wurden dabei Beugungsbilder der beiden Zonenachsen <631> und <521>.
5.1.2.2 Aluminium
Die Hochspannung für die Bestimmung der thermischen Ausdehnung im Al-Einkristall
wurde durch Messungen bei -50◦C ermittelt, da die Beugungsaufnahmen bei Raumtem-
peratur infolge der thermisch diffusen Streuung stark verrauscht waren. Die mittlere Be-
schleunigungsspannung betrug 299,076 kV. Mit dieser ermittelten Hochspannung wurden
die Messungen bei tieferen Temperaturen ausgewertet. Als Startwerte der Anpassungs-
routine diente der Mittelwert der Gitterkonstanten bei dieser Temperatur (Abb. 5.9). Die
Beugungsaufnahmen wurden in einem Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur und
-183◦C aufgenommen.
Bei Verwenden des Modells der allseitigen Ausdehnung streuen die Ergebnisse der Fit-
prozedur stark und weichen vom Erwartungswert ab (ca. 0,1%) (Abb. 5.11 und 5.12). Die
relative Streubreite ist dabei definiert als (Maximalwert - Minimalwert) / Mittelwert.
Es lag die Vermutung nahe, dass die starke Abweichung durch ein falsches Modell des
Dehnungszustands verursacht wird. Daher wurde dieses Modell unter Berücksichtigung
der Probengeometrie modifiziert (Abb. 5.8). Mit diesem Modell der überlagerten Quer-
kontraktion wurden die Beugungsbilder erneut ausgewertet und es zeigt sich eine besse-
re Übereinstimmung mit den Erwartungswerten (Abb. 5.13). Aufgrund des verwendeten
Modells liefert die Auswerteroutine Angaben der Gitterparameter a, b und c. Um die Dar-
stellung zu vereinfachen, wurde der Mittelwert aus a, b und c aufgetragen. Die gemessenen
Gitterkonstanten liegen innerhalb der geforderten Nachweisgrenze von ∆a/a ≤ ± 5·10−4.
Aus Abbildung 5.14 ist ersichtlich, dass die relativen Streubreiten und die Abweichungen
vom Erwartungswert für das modifizierte Modell geringer ausfallen, als für das Modell der
allseitigen Ausdehnung (Abb. 5.12). Offenbar ist das modifizierte Modell realitätsnäher
als das Modell der allseitigen Ausdehnung.
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Abbildung 5.11: Darstellung der Messergebnisse der Al-Gitterkonstanten bei verschiedenen
Temperaturen unter Verwendung des Modells der allseitigen Ausdehnung
Abbildung 5.12: Darstellung der relativen Streubreite und der Abweichung des Mittelwerts vom
Erwartungswert für Aluminium unter Verwendung des Modells der allseitigen
Ausdehnung
5.1.2.3 Kupfer
Zur Bestimmung der aktuellen Beschleunigungsspannung konnten unerwarteterweise die
Aufnahmen bei Raumtemperatur verwendet werden. Vorteilhaft ist, dass dort mögliche
Abweichungen vom Erwartungswert (aCu(25
◦C) = 0,361478 nm) durch Messfehler am
geringsten ausfallen sollten. Die ermittelte Beschleunigungsspannung betrug 297,808 kV.
Mit dieser aktuellen Beschleunigungsspannung wurden die Beugungsbilder bei tieferen
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Abbildung 5.13: Darstellung der gemittelten Messergebnisse der Al-Gitterkonstanten bei ver-
schiedenen Temperaturen unter Verwendung des zweidimensionalen Dehnungs-
modells
Abbildung 5.14: Relative Streubreite der Messwerte und die Abweichung des Mittelwerts vom
Erwartungswert für Aluminium (Modell der überlagerten Querkontraktion)
Temperaturen in einem Bereich zwischen Raumtemperatur und -184◦C ausgewertet. Als
Startwert der Anpassung diente der jeweilige Mittelwert aus der Literatur (Abb. 5.10).
Unter Verwenden des Modells der allseitigen Ausdehnung wurde der in Abbildung 5.15
dargestellte Verlauf der temperaturabhängigen Gitterkonstanten bestimmt.
Es zeigt sich in noch stärkerem Maße als bei Aluminium eine Abweichung der gemes-
senen Gitterkonstanten vom Erwartungswert aufgrund des offenbar falschen Dehnungs-
modells (Abb. 5.16). Die zonenachsenabhängige Streuung der Messwerte wird durch un-
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Abbildung 5.15: Darstellung der gemessenen Gitterkonstanten von Kupfer bei verschiedenen
Temperaturen (Modell der allseitigen Ausdehnung)
Abbildung 5.16: Relative Streubreite der Messwerte und Abweichung des Mittelwerts vom Er-
wartungswert für Kupfer (Modell der allseitigen Ausdehnung)
terschiedliche Auswirkungen des falschen Dehnungsmodells auf die Netzebenenabstände
verursacht.
Die gemessenen Beugungsbilder wurden auch hier mit dem Modell der überlagerten
Querkontraktion erneut ausgewertet und stimmen, wie die Abbildungen 5.17 und 5.18
zeigen, besser mit dem Erwartungswert überein.
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Abbildung 5.17: Darstellung der gemessenen und gemittelten Gitterkonstanten von Kupfer bei
verschiedenen Temperaturen (Dehnungsmodell der überlagerten Querkontrak-
tion) und einige Literaturwerte [143] (grüne Punkt)
Abbildung 5.18: Relative Streubreite der Messwerte und Abweichung vom Erwartungswert für
Kupfer (Modell der überlagerten Querkontraktion)
Bei beiden Einkristallen werden unter Verwendung des Modells der allseitigen Ausdeh-
nung, die Gitterkonstanten systematisch zu groß bestimmt (Abb. 5.11 und 5.15).
Das Abkühlen der Proben führt zu einer Verschiebung der HOLZ-Linienlagen, die durch
eine Veränderung der Netzebenenabstände hervorgerufen wird. Im Modell der allseitigen
Ausdehnung geschieht dies nur durch Veränderung der Gitterabstände (Abb. 5.19 a).
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a)
b)
Abbildung 5.19: Thermische Kontraktion (a) im Modell der allseitigen Ausdehnung (γ = 90◦)
und (b) im Modell der überlagerten Querkontraktion
Dies führt, wie die Abbildungen 5.11 und 5.15 zeigen, zu zu großen Gitterkonstanten
bei der Auswertung. Im geänderten Modell werden, neben den Gitterkonstanten auch die
Achsenwinkel verändert (Abb. 5.19 b).
Wenn γ < 90◦ werden kann, muss sich a nach a”verkürzen, um den Netzebenenabstand
von d nach d’ zu ändern. Dabei muss, durch γ < 90◦, a”kleiner werden als a’ im Modell der
allseitigen Dehnung. Daher ist im Modell der überlagerten Querkontraktion eine stärkere
Änderung der Gitterkonstante notwendig als beim Modell a = b = c, um den gleichen
Netzebenenabstand einzustellen.
5.1.2.4 Zusammenfassung
Die in diesem Kapitel dargestellten Messungen der thermischen Ausdehnung von Al- und
Cu-Einkristallen zeigen, dass die Methode der konvergenten Beugung, die gewählten Aus-
werteroutinen und die Methode, die dynamischen Verschiebungen zu berücksichtigen, in-
nerhalb der geforderten Nachweisgrenze (∆a/a ≤ 5 ·10−4) arbeiten. Die erarbeitete Me-
thode der konvergenten Beugung ist so genau, dass Aussagen über die Gültigkeit des
verwendeten Dehnungsmodells möglich werden.
Offenbar ist bei der speziellen Geometrie der TEM-Proben die Annahme einer homoge-
nen Ausdehnung nicht gerechtfertigt. Die Auswertung der Messergebnisse mit dem Modell
der allseitigen Ausdehnung führt zu einem systematischen Überbewerten der Gitterkon-
stanten (Abb. 5.11 und 5.15).
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Das Modell der überlagerten Querkontraktion berücksichtigt die Überlagerung der Quer-
kontraktion in z-Richtung, verursacht durch die Ausdehnung in der xy-Ebene. Mit diesem
Modell wird eine wesentlich bessere Annäherung an die Erwartungswerte erreicht (Abb.
5.13 und 5.17).
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5.2 Dehnungen in SAW-Metallisierungen
Mit der beschriebenen Methode der konvergenten Beugung wurde nun versucht, die me-
chanischen Spannungen in unbelasteten und belasteten Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Fin-
gerelektroden zu messen. Im Gegensatz zu den Al- und Cu-Einkristallen ist für die SAW-
Fingerelektroden die elektrolytische Präparation nicht anwendbar. Grund dafür sind die
notwendige Querschnittspräparation, die nicht realisierbare Zielpräparation geschädigter
Bereiche sowie die unterschiedlichen Abtragsraten der Schichtwerkstoffe beim chemischen
Ätzen und Polieren. Daher wurden die Proben mittels fokussiertem Ionenstrahl (FIB)
präpariert. Damit können geschädigte Bereiche gezielt herauspräpariert werden. Die so
erzeugten TEM-Lamellen weisen eine konstante Probendicke in Durchstrahlungsrichtung
auf, was vorteilhaft für die Untersuchungen ist.
Es ist bekannt, dass die Seitenränder der FIB-Lamelle (FIB-H-bar-Geometrie) zum Ab-
schatten des Elektronenstrahles beim Kippen der Probe führen können. Durch mindestens
7 µm tiefe FIB-Schnitte konnte dieses Problem gelöst werden (Abb. 5.20).
Abbildung 5.20: Schema einer FIB-Lamelle
Um das Durchbiegen der TEM-Lamelle und somit zusätzliche Spannungen zu vermei-
den, wurden Stützstege stehen gelassen, die die Lamelle stabilisieren (Abb. 4.44).
Anhand von CBED-Beugungsmustern der Al- und Cu-Einkristalle wurde die optimale
Probendicke für die Gitterkonstantenbestimmung mit konvergenter Elektronenbeugung
bestimmt. Sie beträgt 300 nm für die Al- und 200 nm für die Cu-Schichten. Diese Pro-
bendicken führen zu kontrastreichen und scharfen HOLZ-Linien im Beugungsbild. Der
dabei auftretende Bilduntergrund wird mit einem Bildfilter ausgeglichen, so dass er die
Auswertung nicht beeinflusst.
Die Tauglichkeit der tief geschnittenen FIB-Lamellen für die konvergente Beugung wur-
de an einem Al-Einkristall überprüft. Dazu wurde ein Al-Einkristall mit der für konver-
gente Beugung erforderlichen Lamellendicke von ca. 300 nm geschnitten. Das in Abbil-
dung 5.21 gezeigte Beugungsbild weist kein Verschmieren der HOLZ-Linienmuster durch
die Amorphisierung der Lamellenseiten und keine Aufspaltung auf. Die gezeigten HOLZ-
Linien sind kontrastreich und auswertbar.
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Abbildung 5.21: HOLZ-Linienmuster der Zonenachse <631> eines FIB-präparierten Al-Einkris-
talls (300 nm dick)
Somit ist ein präparativer Zugang zu den Schädigungen in SAW-Metallisierungen (Kap.
4.3) mittels konvergenter Beugung gegeben.
5.2.1 Biegekonturen
Hellfeldaufnahmen der FIB-präparierten Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Proben zeigen inner-
halb der Aluminium- und Kupfer-Körner ausgeprägte Biegekonturen. Beim Kippen der
Probe laufen diese Biegekonturen durch die Körner. In Abbildung 5.22 sind die Biegekon-
turen innerhalb eines Aluminiumkorns der mit 4 W belasteten Probe (Probe SAW60 m1)
zu sehen. Die Probe wurde mit der für konvergente Beugung notwendigen Dicke von ca.
300 nm präpariert.
Die Biegekonturen sind eine spezielle Art des Beugungskontrastes. Bei mechanisch ver-
spannten Lamellen sind auch die Netzebenen verspannt, d.h. Netzebenenabstände und
-orientierung ändern sich ortsabhängig. Damit existieren in bestimmten Probenbereichen
Orientierungen zwischen einfallenden Elektronen und Netzebenenscharen, die die Bragg-
Bedingung erfüllen. In diesem Fall wird vergleichsweise
”
viel“ Intensität in Richtung Bragg-
winkel gestreut und von der Kontrastblende aus dem Strahlengang entfernt. Die Folge sind
dunkle Linien im Hellfeldbild. Beim Kippen des Objektes gelangen kontinuierlich andere
Objektbereiche in die Bragg-Lage, d.h. die Linien wandern im Bild über das Objekt. Das
gehäufte Auftreten dieser Biegekonturen deutet auf starke mechanische Spannungen in
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a) b)
c) d)
Abbildung 5.22: TEM-Hellfeldabbildungen mit Biegekonturen einer unterschiedlich gekippten
Ti/Al-Probe (Kippwinkel (a) -0,57◦, (b) -0,26◦, (c) -0,05◦ und (d) +0,35◦)
[belastetet mit 4 W]
den Körnern hin.
5.2.2 Konvergente Beugung an SAW-Metallisierungen
Konvergente Beugungsbilder von unbelasteten und akustisch belasteten Ti/Al-Metallisie-
rungen zeigen stark gestörte Beugungsmuster (Abb. 5.23). Dabei zeigen sich aufgespaltete
ZOLZ- und HOLZ-Linien im Beugungsbild. Beim Kippen in die für die Spannungsaus-
wertung geeigneten Zonenachsen sind hingegen keine oder nur verbreiterte HOLZ-Linien
zu erkennen.
Folgende Ursachen können die Auswertung von HOLZ-Linienmustern in SAW-Metal-
lisierungen und somit Rückschlüsse auf den Zusammenhang zwischen Spannungen und
Akustomigration erschweren:
1. Die Anregung mehrerer Körner führt zum Überlagern der Beugungsmuster. Dies
wird begünstigt durch die große notwendige Probendicke, so dass die Wahrschein-
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Abbildung 5.23: Stark gestörtes konvergentes Beugungsbild einer belasteten Ti/Al-Metallisie-
rung in Zonenachse <136>
lichkeit steigt, in Durchstrahlungsrichtung mehrere Körner anzuregen. Bei den über-
wiegend säulenförmigen Körnern in den Ti/Al-Metallisierungen mit einer mittleren
Kornbreite zwischen 180 nm für die unbelasteten und ca. 250 nm für die belasteten
Metallisierungen ist bei starkem Kippen, der 300 nm dicken Probe die Anregung
von mehr als einem Korn sehr wahrscheinlich. Ebenso ist durch elastische Mehr-
fachstreuung infolge der großen Probendicke und der konvergenten Beleuchtung ein
großes Anregungsvolumen zu erwarten (Abb. 3.11 auf Seite 42). Auch dadurch wer-
den benachbarte Körner angeregt.
Die Körner in den TSN/Cu/TSN-Metallisierungen zeigen eine globulare Form, bei
einer mittleren Kornbreite von ca. 110 nm für die unbelasteten und ca. 125 nm für die
belasteten Strukturen. Beugungsexperimente an den 200 nm dicken TSN/Cu/TSN-
Proben zeigen sehr häufig überlagerte Beugungsmuster. Durch Herabsetzen der Be-
schleunigungsspannung könnte die durchstrahlbare Probendicke verringert werden,
wodurch sich weniger Körner überlagern. Eine geringere Probendicke würde aber
auch zu einer stärkeren Relaxation führen und größere Dehnungsgradienten in den
Körnern verursachen.
2. Anzeichen für einen starken Dehnungsgradient innerhalb des Anregungsgebiets lie-
fern die Biegekonturen in den Hellfeldaufnahmen (Abb. 5.22) sowie die aufgespal-
teten ZOLZ- und HOLZ-Linien. Starke Dehnungsgradienten in den Körnern und
Kristallbaufehler verursachen unterschiedliche Netzebenenabstände und -winkel im
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Anregungsgebiet. Die so verzerrten Netzebenen erfüllen für verschiedene Winkel
die Bragg-Bedingung und es kommt zu den beobachteten aufgespalteten Linien-
mustern. Innerhalb der aufgespalteten Beugungs-Linien lässt sich kein eindeutiges
Linienmaximum bestimmen, so dass die quantitative Auswertung der Linienlagen
nicht möglich ist.
3. Intrinsische Spannungen innerhalb der Schichten überlagern die durch die SAW-Be-
lastung hervorgerufenen Spannungen. Als intrinsische Spannungen werden Spannun-
gen bezeichnet die durch unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten, Wachstumspro-
zesse, unvollständige Kohärenz der Schichten und Phasenumwandlungen verursacht
werden.
4. Durch die TEM-Präparation relaxieren die mechanischen Spannungen innerhalb der
Probe [121] (Kap. 3.1.4 auf Seite 49).
5. Durch den Elektronenstrahl kann es zu einer Aufladung des piezoelektrischen Sub-
strates kommen. Durch den inversen piezoelektrischen Effekt verzerrt sich das Sub-
strat dabei und initiiert zusätzliche mechanische Spannungen in den Schichten.
6. Die hohe Defektdichte in dünnen Schichten [76] verbreitert die HOLZ-Linienmuster
zusätzlich.
Punkt 1 führt zur Überlagerung von mehreren Linienmustern die sich nicht trennen
lassen. Dadurch ist eine Analyse der HOLZ-Linien nicht möglich. Punkt 2 verursacht
eine Aufspaltung der HOLZ-Linien, d.h. mehrere parallele Linien entstehen. Welche Li-
nie repräsentiert nun den Netzebenenabstand im Anregungsgebiet? Da diese Frage nicht
eindeutig beantwortet werden kann, ist eine Gitterkonstantenbestimmung anhand aufge-
spalteter HOLZ-Linien nicht möglich.
Die in den Punkten 3–6 angeführten Spannungen treten zusätzlich zu den SAW-erzeug-
ten Spannungen auf. Diese Spannungsbeiträge lassen sich nicht trennen und führen zu
einem Fehler in der Interpretation der Ergebnisse.
Zusammengefasst zeigen die Beugungsmuster von belasteten und unbelasteten SAW-
Metallisierungen stark aufgespaltete ZOLZ- und HOLZ-Linien. Die Lage der Beugungsli-
nien ist daher nicht ausreichend genau auswertbar. Die Messung von mechanischen Span-
nungen innerhalb von SAW-Metallisierungen auf LiNbO3 durch Auswerten der HOLZ-
Linienlagen ist somit wenig aussichtsreich.
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5.2.3 Messung der ZOLZ-Linienaufspaltung
Durch Messen der ZOLZ-Linienaufspaltung wurde versucht, halbquantitative Aussagen
über die Dehnungen in den Proben zu geben. Dazu wurden im STEM-Modus Linien-
analysen über die Schichtquerschnitte angefertigt, wobei mit Hilfe der CCD-Kamera an
jedem Punkt der Linien ein konvergentes Beugungsbild aufgenommen wurde. Vorher wur-
den mittels Kikuchi-Beugung empfindliche, möglichst unter 90◦ zusammenlaufende ZOLZ-
Linienpaare gesucht, die entlang der Linienanalyse nicht durch andere Beugungsmuster
überlagert werden. Damit wurde versucht die Stärke des Dehnungsgradienten in unter-
schiedlichen Richtungen zu erfassen. In den so aufgenommenen Beugungsmustern wurde
die maximale Aufspaltung der ausgewählten ZOLZ-Linien computergestützt vermessen.
Dazu wurde quer über die ZOLZ-Linien ein Intensitätsprofil (über 20 Pixel aufsummiert)
angefertigt, aus dem die maximale Aufspaltung vermessen wurde. Um den Fehler beim
Messen der Linienaufspaltung zu minimieren, wurden jeweils 2 oder 3 ZOLZ-Linien ver-
messen.
In Abbildung 5.24 ist ein Beispiel zur Auswertung der Linienaufspaltung gezeigt. Dazu
wurden entlang der dargestellten 460 nm langen Linie 115 konvergente Beugungsaufnah-
men angefertigt. In jeder fünften Beugungsaufnahme wurde die Aufspaltung der mit 1 und
2 gekennzeichneten ZOLZ-Linien ausgemessen (Aufspaltungsweite siehe Helligkeitsvertei-
lung quer über Linie Abb. 5.24 unten rechts). In Abbildung 5.24 sind die Aufspaltungen
in den Beugungsbildern bei 110 nm und 230 nm dargestellt. Erkennbar ist die Änderung
der Linienaufspaltung innerhalb eines Al-Korns.
Die sehr empfindlich auf eine Änderung der Gitterkonstanten reagierenden HOLZ-Lini-
en sind aufgrund der thermisch diffusen Schwingungen bei Raumtemperatur nur schwer
zu erkennen. Zusätzlich ist die maximale Aufspaltung der HOLZ-Linien oft größer als das
zentrale Beugungsscheibchen. Daher wurden nur ZOLZ-Linien vermessen.
Die Aufspaltung einer Linie ist umso größer, je größer der Unterschied der Netzebenen-
Abstände der beugenden Netzebenenschar im Anregungsgebiet ist. Die Unterschiede der
Netzebenen-Abstände ∆d können durch mechanische Spannungen und Kristallbaufehler
verursacht werden.
Aus der Elektronenbeugung ist folgende Beziehung bekannt (Bragg-Gleichung):
λ · L = r · d bzw. r = λ · L · d−1. (5.6)
Dabei sind λ die Wellenänge, L die Kameralänge und d der Netzebenenabstand. Bei ei-
ner Änderung des Netzebenenabstandes ∆d, verschiebt sich die Lage des Beugungsreflexes
um ∆r:
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Abbildung 5.24: Beispiel der unterschiedlichen ZOLZ-Linienaufspaltung (Beugungsbilder bei
Position 110 nm (oben links) und 230 nm (oben rechts)) ausgehend von ei-
ner Al-Korngrenze und die Helligkeitsverteilung (unten rechts) über die Linien
1 (blauer Balken), der rot markierte Bereich im Helligkeitsdiagramm kenn-
zeichnet die maximale Linienaufspaltung
∆r =
∂r
∂d
·∆d = −λ · L
d2
·∆d. (5.7)
Mit Formel 5.6 ergibt sich für die relative Änderung
∆r
r
:
∆r
r
=
−∆d
d
. (5.8)
Eine Veränderung der Linienlage von r nach (r ± ∆r) wird hervorgerufen durch eine
Veränderung des Netzebenenabstandes d nach (d ± ∆d). Das Hooke’sche Gesetz be-
schreibt den Zusammenhang zwischen kleinen Dehnungen ε und der dafür notwendigen
mechanischen Spannung σ:
ε =
σ
E
. (5.9)
Die Dehnung ε kann ausgedrückt werden als ∆d/d. Um die ZOLZ-Linienlage (r ± ∆ r)
einzustellen, muss eine Spannungsänderung ∆σ aufgebracht werden:
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∆d
d
=
∆σ
E
= −∆r
r
y −∆r
r
∼ ∆σ. (5.10)
Somit wird ∆r umso größer, je größer ∆σ im Anregungsgebiet ist. Daher verursachen
große Dehnungsgradienten eine große ZOLZ-Linienaufspaltung.
Nach [141, 153] ist das Anregungsvolumen mit ca. 30 nm größer als durch die Annah-
me eines säulenförmigen Anregungsvolumens [154] zu erwarten. Somit beeinflussen selbst
kleine Dehnungsgradienten die konvergenten Beugungsmuster aufgrund des größeren An-
regungsvolumens.
Simulationen von Beugungsbildern mit der Software JEMS [155] bestätigen den linearen
Zusammenhang zwischen Linienaufspaltung und Dehnung. Dazu wurde beispielsweise ein
Beugungsbild einer Cu-Probe mit einer Änderung von ∆a/a = 1% simuliert und die Li-
nienverschiebung der ZOLZ-Linie (-220) in der Zonenachse <-223> im Vergleich zu einer
ungedehnten Probe analysiert. Dabei zeigt sich bei ∆a/a = 1% eine Linienverschiebung
von 0,1 nm−1. Mit dem E-Model von ECu = 122,6 GPa kann die Dehnung von ∆a/a = 1%
in eine Spannung von 1,23 GPa umgerechnet werden. Dies zeigt, dass für eine Verschie-
bung der (-220)-ZOLZ-Linie in der Zonenachse <-223> von 0,1 nm−1 eine Spannung von
ca. 1 GPa notwendig wäre. Zu beachten ist dabei, dass ZOLZ-Linien in anderen Zonenach-
sen ein abweichendes Verhalten zeigen. Weiterhin wurde bei diesen Simulationen nur a, b
und c verändert, wohingegen im Anregungsgebiet einer reellen Probe mit einem starken
Dehnungsgradienten eine weitaus komplexere Variation aller Gitterparameter vorliegen
kann.
5.2.3.1 Ti/Al-Metallisierung
Mehrfache Messungen in ungeschädigten Bereichen belasteter Ti/Al-Metallisierungen zei-
gen vergleichbare Profile der maximalen Linienaufspaltung. Ähnliche Profile werden auch
in unbelasteten Proben gemessen. Dabei tritt die maximale Aufspaltung in der Nähe der
Grenzfläche Ti/Al auf (Abb. 5.25). Dies könnte durch die unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten der Schichten und ihre unterschiedlichen elastischen Eigenschaf-
ten verursacht werden. Innerhalb der Metallisierung schwankt die Größe der Aufspaltung
infolge zufälliger Fehler (Gitterfehler, Abweichungen im Anregungsgebiet, Rauschen in
den Beugungsbildern).
Die mechanischen Spannungen infolge unterschiedlicher thermischer Ausdehnung bei
∆T ≈ 100 K können wie folgt abgeschätzt werden:
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a) b)
c)
Abbildung 5.25: STEM-Dunkelfeldbild eines ungeschädigten Bereichs der mit 3 W belasteten
Ti/Al-Probe mit eingezeichnetem Linienanalyseverlauf (Punkt markiert Stelle
des Beugungsbildes) (a), das dazugehörige konvergente Beugungsbild mit den
beiden, ausgemessenen ZOLZ-Linien (b), die gemessene maximale Linienauf-
spaltung (c) entlang des in (a) gezeigten Linienverlaufs
σthGesamt =
(
−∆αLiNbO3/T i ·∆T · tTi −∆αLiNbO3/Al ·∆T · tAl
)
/tGesamt. (5.11)
Dabei wurden die unterschiedlichen thermischen Spannungen der beiden Schichten ent-
sprechend ihrer Dicke gewichtet. Mit den thermischen Ausdehnungskoeffizienten [50]:
αAl = 23, 9 · 10−6K−1, (5.12)
αTi = 8, 7 · 10−6K−1 und (5.13)
αLiNbO3 = 13, 6 · 10−6K−1 (5.14)
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ergibt sich in der Al-Schicht eine Druckspannung von ca. -100 MPa. Unter Annahme,
dass keine Zugspannungen σ0 ≥ 100 MPa in der Al-Schicht auftreten und es somit nicht
zu einer resultierenden Zugspannung (σ0 + σthGesamt) kommt, repräsentieren die Anstiege
in der Nähe der Ti-Haftvermittlerschicht (Abb. 5.25 c, 5.27 c und 5.28 c) durch Druck-
spannungen hervorgerufene Gradienten.
In Abbildung 5.26 sind Beugungsbilder dargestellt, die entfernt von den Metallisie-
rungen (a) bzw. in der Nähe der Schichten (b) im LiNbO3-Substrat aufgenommen worden.
Das Beugungsbild nahe der Schichten zeigt eine Aufspaltung der ZOLZ-Linien. Dies zeigt,
dass die abgeschiedenen SAW-Elektroden die Netzebenenabstände auch im darunterlie-
genden Substrat beeinflussen.
a) b)
Abbildung 5.26: Beugungsbilder, aufgenommen im LiNbO3-Substrat (a) entfernt von den Me-
tallisierungen und (b) unterhalb der SAW-Elektroden
In Abbildung 5.27 und 5.28 ist die Größe der Linienaufspaltungen entlang von Linien-
analysen unter Hügeln im Ti/Al-System dargestellt. Beide Diagramme in Abbildung 5.27 c
und 5.28 c zeigen eine erhöhte Aufspaltung nahe der Oberfläche der Metallisierung. In der
Mitte der Leiterbahnen sinkt die Linienaufspaltung ab, um dann, zur Grenzfläche zum
Titan hin, wieder anzusteigen. Die Aufspaltung nahe der Grenzfläche Ti/Al kann durch
thermische Spannungen und unterschiedliche elastische Eigenschaften erklärt werden.
Der Anstieg der Linienaufspaltung nahe der Oberfläche könnte durch Druckspannungen
verursacht werden, die durch das Aufwachsen der Al-Atome entstehen. Das Hügelwachs-
tum tritt hauptsächlich in der Nähe von Korngrenzen auf und wird durch einen Dehnungs-
gradienten in Richtung Oberfläche (z-Richtung) hervorgerufen. Treten durch vermehrtes
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Aufwachsen von Al-Atomen Druckspannungen im Hügel auf, stoppt die Diffusion und
damit das Hügelwachstum.
a) b)
c)
Abbildung 5.27: Hügel in der mit 3 W belasteten Ti/Al-Probe mit (a) STEM-Dunkelfeldbild mit
eingezeichnetem Linienanalyseverlauf (Punkt markiert Stelle des Beugungsbil-
des), (b) das dazugehörige konvergente Beugungsbild mit den ausgemessenen
ZOLZ-Linien, (c) die gemessene maximale Linienaufspaltung
Eine Relaxation der Dehnungen und eine damit verbundene abnehmende Linienaufspal-
tung wird in der Nähe eines Loches innerhalb der Ti/Al-Metallisierung gefunden (Abb.
5.29). Wie Abbildung 5.29 c zeigt, steigt dabei die Größe der maximalen Linienaufspaltung
mit zunehmender Entfernung vom entstandenen Loch. Diese Relaxation der Dehnungen
ist möglicherweise durch einen Abbau der Druckspannungen infolge Korngrenzendiffusion
verursacht worden.
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a) b)
c)
Abbildung 5.28: Hügel in der mit 4 W belasteten Ti/Al-Probe mit (a) STEM-Dunkelfeldbild mit
eingezeichnetem Linienanalyseverlauf (Punkt markiert Stelle des Beugungsbil-
des), (b) das dazugehörige konvergente Beugungsbild mit den ausgemessenen
ZOLZ-Linien und (c) die gemessene maximale Linienaufspaltung
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a) b)
c)
Abbildung 5.29: Loch in der bei 1,5 W belasteten Ti/Al-Probe mit (a) STEM-Dunkelfeld-
bild mit eingezeichnetem Linienanalyseverlauf (Punkt markiert Stelle des Beu-
gungsbildes), (b) das dazugehörige konvergente Beugungsbild mit den ausge-
messenen ZOLZ-Linien und (c) die gemessene maximale Linienaufspaltung
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5.2.3.2 TSN/Cu/TSN-Metallisierung
Die schwach ausgebildeten Hügel des TSN/Cu/TSN-Systems und die Platinbedeckung er-
schweren das gezielte Herauspräparieren der Schädigungen. Aufgrund der geringen Korn-
größe und der großen Lamellendicke (200 nm) überlagern sich die Beugungsbilder häufig,
so dass es schwierig war Linienaufspaltungen über den gesamten Schichtquerschitt zu
messen.
Messungen der Linienaufspaltung in den ungeschädigten Bereichen der TSN/Cu/TSN-
Metallisierung zeigen einen Einfluss der beiden, besonders der oberen TSN-Barriereschich-
ten auf die Dehnungen (Abb. 5.30). Das Diagramm in Abbildung 5.30 c zeigt eine ver-
größerte Linienaufspaltung in der Nähe der oberen und unteren TSN-Diffusionsbarrieren.
Aufgrund der unterschiedlichen thermischen und elastischen Eigenschaften werden Span-
nungen in der Cu-Schicht initiiert. Wie für die Ti/Al-Metallisierungen wurden auch fürs
TSN/Cu/TSN die thermischen Spannungen bei ∆T≈ 100 K abgeschätzt. Zur thermischen
Ausdehnung von Ta30Si18N52 (TSN) ist kein Wert in der Literatur zu finden. Die Koeffi-
zienten der thermischen Ausdehnung von Tantal (αTa = 6,5·10−6 K−1 [156]) und Silizium
(αSi = 2,3–7,6·10−6 K−1 [50]) erscheinen zu groß für eine amorphe Barriereschicht. Daher
wurde ein Ausdehnungskoeffizient für Ta30Si18N52 (TSN) von αTa30Si18N52 . 1·10−6 K−1
angenommen. Mit αCu von 16,4·10−6 K−1 [50] ergeben sich Druckspannungen in den Cu-
Schichten und Zugspannungen in den beiden TSN-Schichten. Das sehr dicke Substrat und
die Cu-Schicht dehnen sich stärker aus als die untere TSN-Schicht und verursachen ho-
he Zugspannungen darin. Diese Zugspannungen wirken kurzreichweitig in die Cu-Schicht
hinein, so dass es dort zu einem großen Dehnungsgradienten in der Nähe der Grenzflä-
che kommt. Dies erklärt möglicherweise die Spitze im Diagramm Abb. 5.30 c zwischen
20–80 nm. Zugspannungen in der oberen TSN-Barriereschicht initiieren möglicherweise
kurzreichweitig eine große Spannungsänderung im oberen Bereich der Cu-Schicht (Abb.
5.30 c Position 180–200 nm).
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a) b)
c)
Abbildung 5.30: ungeschädigte TSN/Cu/TSN-Probe mit (a) STEM-Dunkelfeldbild mit einge-
zeichnetem Linienanalyseverlauf (Punkt markiert Stelle des Beugungsbildes),
(b) das dazugehörige konvergente Beugungsbild mit den ausgemessenen ZOLZ-
Linien und (c) die gemessene maximale Linienaufspaltung
5.2.4 Zusammenfassung
Experimente mit konvergenter Elektronenbeugung an belasteten und unbelasteten SAW-
Metallisierungen zeigten aufgespaltete ZOLZ-Linien. Diese Aufspaltungen werden durch
starke Variationen der Netzebenenabstände im Anregungsgebiet verursacht. Diese Varia-
tionen der Netzebenenabstände verhindern eine Spannungsbestimmung durch Präzisions-
messung der Gitterkonstanten. Um eine Linienaufspaltung von 0,1 nm−1 zu erzeugen, er-
gab eine einfache Abschätzung nach der geometrischen Beugungstheorie, eine notwendige
Spannung von ca. 1 GPa. Die in Abbildung 5.25 c dargestellte maximale Linienaufspaltung
von ca. 7 nm−1 würde demnach eine Spannung von ca. 90 GPa erfordern. Dies ist für Al-
und Cu-Schichten unrealistisch. Unberücksichtigt bleiben bei dieser Abschätzung Effekte
nach der dynamischen Beugungstheorie, z. B. eine lokal unterschiedliche Aufspaltung der
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Dispersionsflächen als Ursache für die Linienaufspaltung. Nach der geometrischen Beu-
gungstheorie würden verbogenen Netzebenen zu verbreiterten Beugungslinien führen. Die
beobachteten Linien zeigen zwischen zwei dunklen, äußeren Linien (
”
Hauptmaxima“) meh-
rere parallele Linien (
”
Nebenmaxima“). Diese werden möglicherweise durch Interferenzen
der gebeugten Elektronenwellen verursacht, die nur einen sehr geringen Unterschied im
Beugungswinkel aufweisen. Dafür sprechen auch die regelmäßigen Abstände der
”
Neben-
maxima“. Bisher ist kein Modell zur Linienaufspaltung nach dynamischer Beugungstheorie
bekannt, so dass die Messung der Linienaufspaltung nur halbquantitativ erfolgen kann.
Die Aufspaltung der ZOLZ-Linien wurde genutzt, um halbquantitative Aussagen über
die Dehnungsgradienten in den Al- und Cu-Schichten zu machen. Die Beugungsbilder wur-
de im STEM-Modus aufgenommen und die Linienaufspaltung innerhalb der Beugungsbil-
der computergestützt ausgemessen.
Bei der Linienaufspaltung in der Nähe der Grenzflächen Ti/Al und Cu/TSN-Barri-
ere handelt es sich um signifikante Änderungen, verursacht durch starke Variation der
Netzebenenabstände, die durch Dehnnungsgradienten hervorgerufen werden. Die Schwan-
kungen der gemessenen Linienaufspaltungen im weiteren Verlauf werden durch zufällige
Fehler (Gitterfehler, Abweichungen im Anregungsgebiet, Rauschen in den Beugungsbil-
dern) verursacht.
Für eine ungeschädigte Ti/Al-Metallisierung wird eine starke Aufspaltung an der Grenz-
fläche Ti-Haftvermittlerschicht/Al gemessen. Die verantwortlichen Druckspannungen (ca.
-100 MPa) werden durch unterschiedliche thermische und elastische Eigenschaften der
beiden Schichten und des LiNbO3-Substrats hervorgerufen.
In der Nähe eines durch Akustomigration entstandenen Loches kann eine Relaxation der
Dehnungen nachgewiesen werden. Messungen unter Al-Hügeln zeigen Druckspannungs-
gradienten in den Hügeln, die durch das Anlagern zusätzlicher Al-Atome verursacht sein
könnten. Vermutlich wird durch die Druckspannungen die weitere Anlagerung und damit
das Hügelwachstum gestoppt.
In ungeschädigten TSN/Cu/TSN-Schichten beeinflussen die beiden Diffusionsbarrieren
nachweisbar die Linienaufspaltung. Besonders in der Nähe der oberen TSN-Barriere wird
eine starke Aufspaltung der Linien gemessen.
Abschätzungen der thermischen Ausdehnungen zeigen, dass Druckspannungen in der
Cu-Schicht und Zugspannungen in den TSN-Schichten hervorgerufen werden. Die untere
TSN-Schicht bringt geringe Zugspannungen in den unteren Bereich der Cu-Schicht ein
und verursacht dort einen starken Dehnungsgradienten. Die obere Barriereschicht kann
relaxieren und erzeugt eine weitere Dehnungsänderung im oberen Bereich (180–200 nm)
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der Cu-Schicht (Abb. 5.30).
Eine zehnstündige Temperung bei 200◦C führte zu keinem signifikanten Abbau der
mechanischen Spannungen. Eine Relaxation der Spannungen findet nicht statt.
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6 Vorstellungen zur Akustomigration
Mit Hilfe des hier beschriebenen Modells sollen die durch SAW-Belastung auftretenden
und in Kapitel 4.3 untersuchte Schädigungen in Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Metallisie-
rungen erklärt werden. Der Materialtransport in den Metallisierungen, genannt Akusto-
migration, wird durch Spannungsgradienten verursacht, die bei Belastung mit SAW großer
Amplitude auftreten [37]. Die an den Korngrenzen gebildeten Hügel und Löcher verändern
die Filtercharakteristik, was als Ausfall des Bauteils gewertet wird. Bei den untersuchten
Proben trat Akustomigration bei einer Probentemperatur von ≤ 120◦C auf, so dass da-
von ausgegangen wird, dass hauptsächlich Oberflächen und Korngrenzen die bevorzugten
Diffusionspfade sind. Wie von Pekarč́ıková [4] dargestellt, sind Korntripel, an denen eine
Korngrenze mit einem Misorientierungswinkel > 30◦ und zwei Korngrenzen mit einem Mi-
sorientierungswinkel < 30◦ aufeinander treffen, bevorzugte Schädigungsorte. Dort bilden
sich dann Löcher, wenn die
”
Andiffusion“ langsamer erfolgt als die
”
Abdiffusion“. Hü-
gel entstehen demnach dort, wo mehr Material hintransportiert wird, als wegdiffundieren
kann.
In der Literatur ist die Akustomigration bisher nicht umfassend behandelt worden.
Dies liegt einerseits daran, dass der Versagensmechanismus dünner Schichten noch nicht
vollständig geklärt ist, andererseits sind in der klassischen Ermüdungstheorie bisher wenige
Kenntnisse zur hochzyklischen und gleichzeitigen hochfrequenten Belastung zu finden.
Bei hochfrequenten Versuchen an Massivproben überdeckt die Proben-Erwärmung die
eigentlichen Ermüdungseffekte. Erst mit Dünnschichtproben und deren Belastung im kHz-
und MHz-Bereich ist eine Analyse dieser Effekte möglich.
Die Festigkeit von dünnen Schichten kann weit über der von Massivproben gleicher
Zusammensetzung liegen. Als vereinfachtes Modell wird dafür die geometrisch begrenzte
Beweglichkeit der Versetzungen in dünnen Schichten angesehen [78,80–82,157].
Nach den vorliegenden Ergebnissen kann das Verhalten der Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-
Metallisierungen unter SAW-Belastung wie folgt zusammengefasst werden:
• Ausräumen von Material aus Korngrenzen (Abb. 6.2) und teilweise ganzer Körner,
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• große Spannungsgradienten bzw. Triebkräfte in der Nähe zum Substrat (Kap. 5.2.3),
• Großwinkelkorngrenzen sind bevorzugte Diffusionspfade,
• höhere Temperaturen und Leistungen führen zu stärkerer Schädigung,
• Hügel bilden sich vorzugsweise an Tripelpunkten,
• im Ti/Al-System bilden sich die Löcher überall entlang der Korngrenzen und
• in den TSN/Cu/TSN-Metallisierungen entstehen die Löcher bevorzugt an der Grenz-
fläche zur unteren Barriereschicht.
Die Ti/Al- und TSN/Cu/TSN-Metallisierungen werden bei SAW-Anregung hauptsäch-
lich mit Zug- und Druckspannungen belastet. Die maximale Dehnung, unter Annahme
eines zweiachsigen Spannungszustandes und <111>-Textur, kann aus den durch Partial-
wellen-Analysen und FEM-Simulation ermittelten maximalen Spannungen (Kap. 2.4 auf
Seite 24) abgeschätzt werden (εAl=0,07%, εCu=0,05%). Die Biegung durch die Oberflä-
chenwelle ist vernachlässigbar. Die Zyklenzahl bis zum Ausfall der SAW-Metallisierungen
beträgt N ≈ 4·1013. Der für den Materialtransport verantwortliche Mechanismus findet in-
nerhalb des elastischen Bereichs der Elektrodenwerkstoffe und bei hoher Zyklenzahl statt.
Mechanische Spannungsgradienten (∆σ/∆x) stellen die hauptsächlichen Triebkräfte für
den Materialtransport dar. Da keine Gleitstufen an der Oberfläche gefunden wurden, schei-
det Versetzungsbewegung entlang von Gleitebenen als Verformungsmechansimus aus.
Im vorliegenden Fall der SAW-Metallisierungen kann davon ausgegangen werden, dass
Rißbildung und -fortschritt nicht für die Schädigung verantwortlich sind. Das Modell der
schwingenden Versetzungssegmente [53] ist unbefriedigend (Abb. 6.1). Zu viele Hinder-
nisse, wie Korngrenzen und die Versetzungshäufigkeit, behindern die Beweglichkeit der
einzelnen Versetzungen, besonders unter den geometrisch begrenzten Verhältnissen in
dünnen Schichten. Zusätzlich behindern starke Dehnungsgradienten die Versetzungsbe-
wegung. Hinweise darauf konnten durch Messung der Linienaufspaltung in Al- und Cu-
Schichten gefunden werden (Kap. 5.2.3 auf Seite 120). Durch die vielen Verankerungs-
punkte für die Versetzungen erhöhen sich auch Schwingfrequenz und Ablösekraft der Ver-
setzungen, da die Schwingfrequenz umgekehrt proportional zur Versetzungssegmentlänge
ist. Zusätzlich enden nicht alle Gleitebenen einer <111>-texturierten Schicht an Korn-
grenzen, so dass einige an der Oberfläche der Schicht auslaufen und dort Extrusionen und
Intrusionen erzeugen müssten. Dies wird nicht beobachtet.
Als viel wahrscheinlicher wird die Diffusion entlang von Korngrenzen als Mechanismus
der Akustomigration angesehen. Triebkräfte für diese Korngrenzendiffusion stellen die
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Abbildung 6.1: Schema des Modells der schwingenden Versetzungen [53]
unterschiedlichen mechanischen Spannungen innerhalb der Schichten dar. Das beobachtete
Ausräumen der Korngrenzen und ganzer Körner untermauert diese Annahme (Abb. 6.2).
Abbildung 6.2: FIB-Schnitt einer geschädigten Ti/Al-Metallisierung bei der die ausgeräumten
Al-Korngrenzen sichtbar sind [4].
Die unterschiedlichen Missorientierungen der Körner führen zu lokalen Unterschieden
in den Korngrenzen-Diffusionskoeffizienten (Abb. 2.7 auf Seite 20). Wird an einem Tri-
pelpunkt mehr Material angeliefert als wegdiffundieren kann, wächst an dieser Stelle ein
Hügel. Andererseits entsteht dort ein Loch, wo mehr Material wegdiffundiert als antrans-
portiert wird.
Die mechanischen Spannungen beeinflussen ihrerseits lokal den Korngrenzen-Diffusions-
koeffizienten. Dadurch verändert sich die Diffusivität entlang einer Korngrenze abhängig
davon, inwieweit die dort vorherrschenden Spannungen durch Diffusion abgebaut werden.
Lokal kommt es durch Überlagerung der intrinsischen und der SAW-Spannungen zu einer
Verkippung des Potentialgebirges, so dass diese Spannungen eine Driftdiffusion hervorru-
fen (Abb. 6.3).
Die elastische Anisotropie (Tab. 2.2 auf Seite 12) von Al und besonders von Cu füh-
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Abbildung 6.3: Potentialverlauf bei Anliegen eines äußeren Feldes
ren bei dieser hochfrequenten Zug-Druck-Wechselbelastung zu unterschiedlich erhöhten
Spannungen an den Korngrenzen. Diese dynamische Zug-Druck-Belastung führt aufgrund
der orientierungsabhängigen elastischen Eigenschaften zu unterschiedlichen Spannungen
an den Korngrenzen. Diese Spannungen hängen dabei von der Missorientierung zwischen
den Körnern und der Belastungsrichtung ab. Ohne Belastung stellen die Korngrenzen
Bereiche hoher Leerstellen-Konzentration dar. Zug-Belastung erleichtert die Leerstellen-
Bildung in der Korngrenze, so dass es bei jedem Halbzyklus zu einer erhöhten Leerstel-
lenbildung in den Korngrenzen kommt. Vom Korngrenzen-Kriechen ist bekannt, dass sich
das Verhältnis der Korngrenzen-Leerstellenkonzentration bei Zug xv,KG zur Leerstellen-
konzentration ohne äußere Spannung x0 in einer zugbelasteten 90◦-Korngrenze wie folgt
ändert [73] (ΩLS als Volumen einer Leerstelle):
xv,KG
x0
= 1 +
σ · ΩLS
k · T
. (6.1)
Diese Leerstellenbildung findet aber nicht gleichmäßig in allen Korngrenzenbereichen
statt. Abhängig von der Orientierung zur höchsten Spannung und vom Missorientie-
rungswinkel werden unterschiedlich viele Leerstellen erzeugt. Dieser Leerstellen-Konzen-
trationsgradient führt zu einem Leerstellenstrom und in umgekehrter Richtung zu einem
Atomtransport entlang der Korngrenzen (Abb. 6.4). Wie von Pekarč́ıková [4] gezeigt,
führen Flussdivergenzen an Korntripelpunkten zu einer Loch- bzw. Hügelbildung. Zu-
sätzlich entsteht durch die intrinsischen und thermischen Spannungen in den Schichten
ein Spannungsgradient in z-Richtung, nachgewiesen durch Messung der Linienaufspal-
tung (Abb. 5.25 auf Seite 123). Dieser begünstigt das Hügelwachstum dadurch, dass bei
Druckbelastung Material aus der Korngrenze
”
herausgequetscht“ wird. Dies bewirkt zu-
sammen mit den SAW-Spannungen einen veränderlichen Materialtransport entlang der
Korngrenzen in den Fingerelektroden und führt zur Loch- und Hügelbildung.
Die Metallisierungen streben durch Diffusion entlang von Korngrenzen also danach, me-
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chanische Spannungen (intrinsische und SAW-Spannungen) abzubauen. Die gemessenen
Linienaufspaltungen, ausgehend von einem Loch an einer Al-Korngrenze, steigen mit zu-
nehmendem Abstand vom Loch an. Dies deutet darauf hin, dass eine Spannungsrelaxation
in Lochnähe stattgefunden hat. Dabei diffundiert Aluminium aus den unter Druckspan-
nung stehenden Korngrenzenbereichen heraus und lagert sich andernorts unter Hügel-
bildung ab. Dabei werden die Druckspannungen abgebaut. Für den Fluss von Alumini-
umatomen aus dem Druckspannungsgebiet heraus, muss ein Gegenstrom von Leerstellen
stattfinden. Diese Leerstellen agglomerieren und bilden ein Loch.
Durch die obere TSN-Barriereschicht wird die Relaxation in der Cu-Schicht behindert,
so dass sich keine hohen Zugspannungen bei SAW-Belastung in den Korngrenzen aufbauen
können wie in den Ti/Al-Metallisierungen. Damit wird gleichzeitig die Leerstellenkonzen-
tration in den Cu-Korngrenzen beschränkt, so dass weniger Leerstellen für die Diffusion
zur Verfügung stehen. Dies führt zur erhöhten Beständigkeit der TSN/Cu/TSN-Metalli-
sierungen gegenüber Akustomigration.
Unsicher ist, ob die für den hier beobachteten massiven Materialtransport notwendige
Leerstellenkonzentration durch SAW-Zugspannungen an den Korngrenzen in ausreichen-
dem Maße erzeugt werden können. Die hohe Defektdichte in dünnen Schichten und die
Zugspannungen durch die SAW würden eine anfängliche Schädigung erklären, nicht aber
die über ca. 4·1013 Zyklen ablaufenden Mechanismen (fortschreitendes Ausräumen der
Korngrenzen, Weiterwachsen einiger Hügel). Hingegen zeigen TEM-Bilder des Gefüges
nach Belastung kein homogenes Gefüge, so dass davon ausgegangen werden muss, dass
nicht alle Störungen des Kristallgitters abgebaut worden sind.
Zusammengefasst verursachen Zugspannungen bei SAW-Belastung eine erhöhte Leer-
stellenkonzentration in günstig orientierten Korngrenzen. Diese Leerstellen sind notwen-
dig, um einen Atomtransport in den Korngrenzen zu ermöglichen. Flussdivergenzen an
Korntripelpunkten führen zur Anlagerung von Material (Hügelbildung) oder zum Ab-
transport von Atomen (Lochbildung). Ein Spannungsgradient in z-Richtung begünstigt
zusätzlich das Ausräumen der Korngrenzen in Richtung Oberfläche.
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Abbildung 6.4: Schema des Schädigungsmodells bei dem Flussdivergenzen an einem Tripelpunkt
zur Hügelbildung führen
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7 Zusammenfassung
SAW-Filterelemente werden durch die zunehmende Miniaturisierung und die steigenden
Leistungen immer stärker beansprucht. Bei der Anregung von Oberflächenwellen (SAW)
kommt es zu einer Zug-Druck-Wechselbelastung mit überlagerter Biegung der Elektro-
den. Dabei werden hochzyklisch (N≈4·1013) und hochfrequent (130 MHz) mechanische
Spannungen in den Al- und Cu-Metallisierungen erzeugt. Dadurch kommt es zu einem
spannungsinduzierten Materialtransport, der Akustomigration. Dieser Materialtransport
führt zur Schädigung der Elektroden, verändert die Charakteristik des SAW-Filters und
führt zum Ausfall. Die bisher verwendeten Al-basierten Metallisierungen (reines Al, Al-
Mg, Al-Cr, Al-Cu und Al-Mo) stoßen dabei an ihre Leistungsgrenzen, so dass nach neuen
Elektrodenwerkstoffen gesucht wird. Um die kostenintensive Umstellung auf Cu-basierte
Metallisierungen hinauszuzögern, wird nach Verbesserungen für die bisherigen Al-Metalli-
sierungen geforscht (Zulegieren von Ti und Bildung intermetallischer Phasen). Alternativ
werden, der Roadmap der Halbleiterindustrie folgend, Cu-basierte Metallisierungen ge-
sucht, die künftig die Al-basierten Schichten ablösen könnten.
Ziel dieser Arbeit war es, einen Zusammenhang zwischen den Gefügeveränderungen
und den dabei beteiligten mechanischen Spannungen herzustellen. Die konvergente Elek-
tronenbeugung im TEM wurde dabei genutzt, um lokale Spannungen mit hoher lateraler
Auflösung (ca. 30 nm) zu messen. Dies wurde bisher noch nicht an Al- und Cu-Metalli-
sierungen auf piezoelektrischen Substraten durchgeführt. Die analytische TEM gestattet
die Abbildung und Analyse der auftretenden Schädigungen in den Metallisierungen an-
hand von Querschnittsproben. Sie ermöglicht mit den Methoden der energiedispersiven
Röntgenspektroskopie (EDXS) und der Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) ei-
ne chemische Analyse bei hoher lateraler Auflösung. Somit kann ein Zusammenhang zwi-
schen strukturellen Veränderungen und Gitterdehnungen hergestellt werden.
Die Proben der SAW-Metallisierungen für die analytische TEM und die konvergente
Beugung wurden mittels fokussiertem Ionenstrahl (FIB) gezielt herauspräpariert.
Die Untersuchung der thermischen Stabilität der Metallisierungen ist besonders für die
Anwendung von SAW-Bauteilen als Temperatursensor wichtig. Zusätzlich lassen sich bei
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erhöhten Temperaturen Diffusionsvorgänge innerhalb der Metallisierungen beschleunigen.
Folgender Aufbau der Ti/Al/Ti/Al/-Metallisierungen wurde mit Elektronenstrahlver-
dampfen auf dem Substrat (LiNbO3 oder Langasit) aufgebracht: 40 nm Ti / 180 nm Al
/ 40 nm Ti / 180 nm Al. Während der Temperung bis zu 450◦C löst sich die Ti-Zwi-
schenschicht durch Diffusion auf und in den Al-Schichten bilden sich Al3Ti-Körner. Die
Ti-Haftvermittlerschicht wird vorher durch Sauerstoff aus dem Substrat oxidiert und so-
mit vor Auflösung geschützt. Über dieser oxidierten Ti-Haftvermittlerschicht kann eine
etwa 10 nm dicke ebenfalls oxidierte Al-Schicht nachgewiesen werden. Infolge der Sau-
erstoffdiffusion bildet sich im LiNbO3 an der Grenzfläche zur Ti-Haftvermittlerschicht
eine Verarmungszone aus. Die mit zunehmender Temperatur fortschreitende Al3Ti-Pha-
senbildung trägt zum Anstieg der Korngröße mit steigender Temperatur bei. Durch diese
gezielte Einstellung der Al3Ti-Phase kann die Beständigkeit der Ti/Al/Ti/Al-Metallisie-
rungen gegenüber Akustomigration gesteigert werden [45]. Unterschiedliche Schichtdicken
und die Temper-Atmosphäre haben keinen nachweisbaren Einfluss auf die Phasenbildung
und Oxidation der Ti-Haftvermittlerschicht.
Für die Untersuchung der Temperaturstabilität der TSN/Cu/TSN-Elektroden wurde
eine 50 nm dicke untere TSN-Diffusionsbarriere, eine 250 nm dicke Cu-Schicht und ei-
ne obere TSN-Barriere mittels Magnetron-Sputtern auf Si- und SiO2-Substraten aufge-
bracht. Temperungen dieser Schichten zeigen, dass diese bis zu einer Temperatur von
500◦C stabil bleiben. Dies ist durch AES-Untersuchungen bestätigt worden [68]. Nach
einer Temperung bei 700◦C befindet sich ein Teil der Cu-Schicht über der oberen Dif-
fusionsbarriereschicht. Innerhalb der oberen TSN-Schicht wird aber kein erhöhtes Cu-
Signal nachgewiesen (Abb. 4.20 auf Seite 74). Hinweise auf die in der Literatur [61] be-
schriebene Tantal-Silizid-Bildung konnten in den Barriereschichten gefunden werden. Die
Stabilität hängt nicht vom verwendeten Substratmaterial (Si oder SiO2) ab. Da unter
Einsatzbedingungen im Allgemeinen keine Temperaturen über 500◦C auftreten, sind die
TSN-Diffusionsbarrieren für den Einsatz in Cu-basierten SAW-Filtern geeignet.
Um die Beständigkeit der Metallisierungen gegenüber Akustomigration zu untersuchen,
wurden diese mit SAW belastet. Die SAW-Welle verursacht hauptsächlich Spannungen in
Ausbreitungsrichtung, dadurch kommt es zu einem Materialtransport in der Schichtebe-
ne (xy-Ebene). Überlagert werden diese Spannungen in Ausbreitungsrichtung und quer
dazu, durch einen Gradienten in z-Richtung. Im Ti/Al-System treten die Schädigungen
in Form von Hügeln und Löchern an den Aluminium-Korngrenzen auf. Die Löcher bilden
sich überall in den Al-Korngrenzen. Weiterhin werden bei höheren eingekoppelten Leis-
tungen ganze Korngrenzen ausgeräumt. Dabei wird die Titan-Haftvermittlerschicht nicht
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geschädigt. Die Schädigungen treten ab einer Belastung von einem Watt auf [4]. Ein Bei-
trag der Oberflächendiffusion zum Materialtransport wird bei den Ti/Al-Proben infolge
der Oberflächenoxidation ausgeschlossen.
Das TSN/Cu/TSN-Metallisierungssystem zeigt erst ab einer Leistung von 2,5 W Schä-
digungen [4]. Diese Schädigungen treten dabei als flache Hügel an der Grenzfläche Kup-
fer/obere TSN-Diffusionsbarriere auf. Die V-förmigen Löcher innerhalb der Kupferschicht
bilden sich bevorzugt an Cu-Korngrenzen an der Grenzfläche zur unteren TSN-Barrie-
re. Unter SAW-Belastung bleiben die beiden TSN-Diffusionsbarriereschichten stabil. Die
TSN/Cu/TSN-Metallisierungen besitzen eine signifikant höhere Leistungsverträglichkeit
als die Ti/Al-Schichten.
In beiden Schichtsystemen sind die Schädigungen auf die Korngrenzen beschränkt, so
dass Korngrenzendiffusion unter Einfluss eines Spannungsgradienten als Hauptursache für
den Materialtransport angesehen wird. Ein Versetzungsmechanismus erscheint bei den ho-
hen Belastungsfrequenzen von rund 130 MHz unwahrscheinlich. Die hohe Zahl an Veran-
kerungspunkten (Korngrenzen, Grenzflächen, andere Versetzungen und nicht schneidbare
Verunreinigungen) spricht gegen eine Versetzungsbewegung. Weiterhin wurden keine Ver-
setzungen in den Metallisierungen nachgewiesen.
Bei geringen Belastungen konnte für beide Metallisierungen kein signifikanter Zusam-
menhang zwischen eingekoppelter Leistung und Korngröße gefunden werden. Erst bei
SAW-Belastungen bei 100◦C zeigt sich eine Erhöhung der mittleren Korngröße mit der
eingekoppelten Leistung (Abb. 4.41 auf Seite 90). Dies wird auf die erhöhte Korngrenzen-
diffusion bei 100◦C zurückgeführt.
Zur Messung der mechanischen Spannungen wurde die konvergente Elektronenbeugung
im TEM angewandt. Dabei wurden mit Hilfe von HOLZ-Linien die Gitterkonstanten
innerhalb des angeregten Probengebietes gemessen. Um die Methoden und die verwende-
te Software zu testen, wurde die thermische Ausdehnung von Aluminium- und Kupfer-
Einkristallen bestimmt. Mit den erarbeiteten Methoden konnte eine Meßgrenze erreicht
werden, die innerhalb der für die Spannungsmessung in SAW-Metallisierungen geforderten
Nachweisgrenze (∆a/a ≤ 5 · 10−4) liegt. Für eine hochgenaue Gitterkonstantenmessung
reichte es nicht, die dynamischen Effekte als Änderung der Hochspannung zu beschreiben.
Es war vielmehr erforderlich eine Datenbank zu erstellen, in der für jede HOLZ-Linie se-
parate dickenabhängige Korrekturwerte erfasst worden. Dazu wurden die Linienlagen mit
kinamtischer und dynamischer Beugungstheorie simuliert und ihre Differenzen in Anstieg
und Achsenabschnitt als Korrekturwerte erfasst. Somit konnten die experimentellen Li-
nienlagen mit Hilfe der kinematischen Beugungstheorie plus dynamischer Korrekturwerte
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ausgewertet werden. Dies verkürzte die Auswertezeit für ein Beugungsbild auf ca. fünf
Minuten und erlaubte es, den gesamten Parameterraum nach Lösungen abzusuchen.
Um die Zahl der anzupassenden Parameter zu beschränken, war es notwendig die Kris-
tallparameter in Beziehung zueinander zu setzen. Dies geschah durch Annahme eines
Spannungszustandes innerhalb der Proben. Wird dabei das Modell der allseitigen Ausdeh-
nung verwendet, weichen die Ergebnisse stark vom Erwartungswert der Gitterkonstanten
ab. Mit dem Modell der überlagerten Querkontraktion, das die Form der TEM-Probe be-
rücksichtigt, stimmten die Ergebnisse gut mit dem Erwartungswert überein (Abweichung
∆a/a bei Al: +3·10−4 und bei Cu: ±4·10−4). Somit wurden Methoden erarbeitet, die es
erlauben, Gitterkonstantenänderungen lokal aufgelöst und präzise zu bestimmen. Die Al-
Einkristall-Proben wurden mittels Ionendünnen, die Cu-Einkristall-Proben mit elektroly-
tischem Dünnen präpariert.
Mit Hilfe dieser Methode sollten anschließend die Dehnungen innerhalb der Ti/Al-
und TSN/Cu/TSN-Metallisierungen gemessen werden. Starke Dehnungsgradienten und
Störungen der Kristallstruktur innerhalb der Schichten und in den Körnern verhindern
eine Gitterkonstantenbestimmung anhand der konvergenten Beugungsbilder. Die ZOLZ-
und HOLZ-Linien im zentralen konvergenten Beugungsscheibchen spalten aufgrund der
Variation der Netzebenenabstände im Anregungsgebiet auf.
Simulationen konvergenter Beugungsbilder zeigen, dass für eine Linienaufspaltung von
0,1 nm−1 der (-220)-ZOLZ-Linie in der Zonenachse <-223> eine Spannung von ca. 1 GPa
erforderlich wäre. In Al- und Cu-Schichten treten nur Spannungen unterhalb von einem
GPa auf. Ursachen für diese Abweichung sind die unzureichend berücksichtigten Effekte
nach der dynamischen Beugungstheorie. Die der Abschätzung zugrunde liegende geome-
trischen Beugungstheorie würde bei verbogenen Netzebenen verbreiterte Beugungslinien
vorhersagen. Beobachtet werden aber zwei parallele, dunkle und intensitätsreiche Lini-
en zwischen denen sich weitere parallele, schwächere Linien befinden. Dies könnte durch
Interferenzen der gebeugten Elektronenwellen verursacht werden, da die beugenden Netz-
ebenen nur einen geringen Winkelunterschied aufweisen. Störungen des Kristallgitters, wie
Versetzungen würden die Beugungslinien unterbrechen und wurden in den SAW-Metalli-
sierungen nur vereinzelt gefunden.
Mit der Linienaufspaltung wurden halbquantitative die Variation der Netzebenenab-
stände, verursacht durch Dehnungsgradienten, innerhalb der Metallisierungen bestimmt.
Angenommen wird dabei, dass die Stärke der Aufspaltung der ZOLZ- und HOLZ-Linien
hauptsächlich von Dehnungsgradienten im Anregungsgebiet abhängt.
In beiden Metallisierungen wurden große Dehnungsgradienten nahe der Grenzflächen
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zum Substrat gefunden. Diese sind durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten,
die unterschiedlichen elastischen Konstanten und mögliche Kohärenzspannungen an den
Grenzflächen der verschiedenen Schichtmaterialien verursacht.
Weiterhin konnte eine unterschiedliche Spannungsverteilung innerhalb einzelner Kör-
ner nachgewiesen werden: In der Nähe eines durch Akustomigration entstandenen Loches
relaxieren die Spannungen. Neben dem Gradienten an der Grenzfläche zur Ti-Haftver-
mittlerschicht konnte ein weiterer Gradient unter Hügeln in den Al-Schichten gefunden
werden. Durch das Aufwachsen von Al-Atomen kommt es möglicherweise zu Druckspan-
nungen, die weiteres Hügelwachstum verhindern.
Zusätzlich zur unteren Barriereschicht führt innerhalb der TSN/Cu/TSN-Metallisie-
rung die obere Diffusionsbarriere zu einer stärkeren Variation der Netzebenenabstände in
der Cu-Metallisierung.
Bei SAW-Belastung kommt es an den verschieden orientierten Korngrenzen und auf-
grund der Anisotropie von Al und besonders von Cu zu unterschiedlichen Spannungen.
Dies verursacht unterschiedlich starke Leerstellenbildung in den Korngrenzen und führt
folglich zu Leerstellen-Konzentrationsgradienten. Diese wiederum bewirken in entgegen-
gesetzter Richtung eine unterschiedlich starke Korngrenzendiffusion von Metallisierungs-
atomen. Die Unterschiede der Leerstellenkonzentration und des Korngrenzendiffusions-
koeffizienten führen zu Flussdivergenzen entlang der Korngrenzen. Zusammen mit einem
Spannungsgradienten in z-Richtung (Normalenrichtung) ruft dies Loch- und Hügelbildung
an kritischen Tripelpunkten hervor.
Die TSN/Cu/TSN-Metallisierungen zeigen bei höherer Belastung weniger stark ausge-
prägte Schädigungen als die Ti/Al-Metallisierungen. Die TSN/Cu/TSN-Metallisierungen
besitzen eine um drei Größenordnungen höhere Lebensdauer (Time to Failure) als die
Ti/Al-Metallisierungen unter SAW-Belastung [4].
Die Cu-Schichten mit TSN-Barierreschichten zeigen eine Temperaturstabilität bis 500◦C
und besitzen ein hohes Anwendungspotential für SAW-Frequenzfilter.
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Die Promotionsordnung der Fakultät Maschinenwesen der Technischen Universität Dres-
den wird anerkannt.
Dresden, 27. Februar 2006
154
Danksagung
Dank gilt allen, die zum Gelingen dieser Arbeit beigetragen haben.
Besonders danke ich:
Prof. Dr. Dr. h.c. Klaus Wetzig und Dr. Thomas Gemming für die Anregung zu dieser
Arbeit sowie die wissenschaftliche Betreuung,
Dr. Jürgen Thomas für zahlreiche und wertvolle Hilfe bei den Experimenten, den Diskus-
sionen und für hilfreiche Kritik bei der Anfertigung des Manuskripts,
Birgit Arnold und Dina Lohse für die gewissenhafte Anfertigung der TEM-Präparate,
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